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ЭЛЕКТРОТЕХНИЧЕСКАЯ АНИЗОТРОПНАЯ СТАЛЬ, МЕДЬ, АЛЮМИНИЕВЫЕ, 
ТИТАНОВЫЕ СПЛАВЫ, ТЕКСТУРА, СТРУКТУРА, СВОЙСТВА, ОЦК, ГПУ, ГЦК, 
ДЕФОРМАЦИЯ, ТЕРМИЧЕСКАЯ ОБРАБОТКА, ЛИСТ, ТРУБА, ПРОВОЛОКА   
Объектом исследования являются функциональные и конструкционные  материалы на 
основе меди (электротехническая медь), алюминия с ГЦК решеткой и титана на основе 
фазы с ГПУ - решеткой, а также способы их обработки, способствующие получению 
заданного текстурного состояния, положительно влияющего на  комплекс свойств. 
Цель работы - разработка технологических рекомендаций по деформационному и 
термическому воздействию для  повышения  функциональных и технологических  
характеристик металлических материалов с различным типом решетки на основе изучения 
особенностей формирования анизотропного состояния при деформационном воздействии,  
влияния образующейся текстуры на протекание структурных, фазовых превращений  и 
установления их взаимосвязи с комплексом физико-механических свойств в сплавах на 
основе меди (электротехническая медь), алюминия с ГЦК решеткой и титана на основе 
фазы с ГПУ - решеткой.  
 В работе использован ряд методов  получения и обработки исследуемых сплавов, 
обеспечивающих различное текстурное состояние, за счет  различных видов деформации 
и отжига. В качестве исследовательских и расчетных методик использовали растровую и 
просвечивающую электронную микроскопию, металлографический, рентгеноструктурный 
фазовый и текстурный анализы, метод ДОЭ, механические испытания, а так же 
специализированное программное обеспечение и др.. 
В отчете за шестой этап представлены: 
- данные по обобщению результатов предыдущих этапов работ и оценке полноты решения 
задач и эффективности полученных результатов в сравнении с современным научно-
техническим уровнем; 
- материалы по оценке возможности создания конкурентоспособной продукции и услуг; 
- результаты по установлению путей адаптации и оптимизации разрабатываемых 
технологических процессов для конкретных видов продукции; 
- разработанная программа внедрения результатов НИР в образовательный процесс; 
-  техническое задание на опытно-конструкторские работы по результатам исследования. 
Все запланированные техническим заданием и календарным планом работы на 6-й 
этап госконтракта  (сроки июнь – сентябрь 2012 года) и по теме в целом выполнены в 




ОБОЗНАЧЕНИЯ И СОКРАЩЕНИЯ 10 
ВВЕДЕНИЕ 11 
1. Обобщение результатов предыдущих этапов работ. Оценка полноты решения 
задач и эффективности полученных результатов в сравнении с современным научно-
техническим уровнем.  
  1.1. Закономерности деформации и рекристаллизации в сплаве с ОЦК-решеткой     
Fe-3%Si (Cu, N, Al) 
    1.1.1. Деформация и рекристаллизация монокристаллов Fe-3%Si при холодной 
прокатке и последующем отжиге 
    1.1.2. Переориентация кристаллической решетки при деформации скольжением 
    1.1.3 Особенности холодной деформации и рекристаллизации монокристалла 
(110)[001] сплава Fe-3%Si-0,5%Cu, связанные с двойникованием 
      1.1.3.1 Эволюция двойников деформации при холодной прокатке  
      1.1.3.2 Первичная рекристаллизация  связанная с деформационными двойниками  
     1.1.3.3 «Вторичное» двойникование при холодной деформации в монокристалле 
(110)[001] сплава Fe-3%Si-0,5%Cu 
    1.1.4 Формирование специальных разориентаций, связанных с переходными 
полосами, в структуре деформированного и отожженного монокристалла (110)[001] 
сплава Fe-3%Si 
      1.1.4.1 Формирование деформационных полос при холодной прокатке 
монокристалла 
      1.1.4.2 Первичная рекристаллизация, связанная с переходными полосами, в 
деформированном монокристалле 
    1.1.5 Формирование специальных разориентаций, связанных с полосами сдвига, в 
структуре деформированного и отожженного монокристалла (110)[001] сплава         
Fe-3%Si 
    1.1.6 Влияние меди на процессы деформации и первичной рекристаллизации 
монокристаллов сплава Fe-3%Si 
    1.1.7 Вторичная рекристаллизация в сплаве Fe-3%Si с однокомпонентной 
текстурой (110)[001] 
    1.1.8 Специальные границы в процессе вторичной рекристаллизации 
      1.1.8.1 Структура и текстура технического сплава Fe - 3 %  Si после вторичной 
рекристаллизации 


































    1.1.9 Влияние содержания меди, исходной структуры и схемы обработки на 
магнитные свойства сверхтонкой электротехнической анизотропной стали 
       1.1.9.1 Структурные преобразования и магнитные свойства образцов 
      1.1.9.2 Обсуждение результатов 
    1.1.10 Развитие теоретических представлений о взаимосвязи структуры и энергии 
межкристаллических границ, механизмах их миграции и взаимодействия с 
дислокациями 
      1.1.10.1 Энергия границ зерен в приближении парного взаимодействия 
         1.1.10.1.1 Общие принципы зависимости энергии границ от параметров 
сопряжения зерен 
        1.1.10.1.2. Взаимосвязь энергии границ с электронным строением вещества 
       1.1.10.2 Взаимодействие дислокаций с границами двойников 
    1.1.11 Оценка полноты решения задач и эффективности полученных результатов в 
сравнении с современным научно-техническим уровнем 
     1.1.12 Выводы по подразделу 
  1.2 Закономерности формирования структуры, текстуры при деформации и 
рекристаллизации -титановых сплавов на основе ОЦК-решетки  
    1.2.1  Анализ горячекатаного подката из сплава ТС6 
    1.2.2 Определение влияния различных факторов на процессы рекристаллизации 
горячекатаного подката 
      1.2.2.1 Влияние температуры и времени отжига 
      1.2.2.2. Влияние деформации 
      1.2.2.3 Влияние дробности деформации 
    1.2.3 Структура и свойства тонкого холоднокатаного листа 
    1.2.4. Модель развития рекристаллизации в условиях ТТР 
    1.2.5  Анализ горячекатаного структурны, текстуры, и фазового состава титановых 
сплавов переходного класса 
      1.2.5.1 Моделирования процессов при горячей  деформации, сопоставление 
результатов эксперимента с результатами расчетов и моделирования 
      1.2.5.2 Изучение процессов рекристаллизации в горячедеформированных 
полуфабрикатах 
      1.2.5.3  Формирование структуры и свойств при холодной осадке  закаленных из 
-области сплавов ВТ22 и Ti-10-2-3 
      1.2.5.4 Разработка  кристаллогеометрической модели реализации 






































    1.2.6 Выводы по подразделу 
  1.3 Закономерности формирования структуры, текстуры при деформации и 
рекристаллизации титановых сплавов на основе ГПУ-решетки  
    1.3.1 Моделирование процессов при  деформации, сопоставление результатов 
эксперимента с результатами расчетов и моделирования 
    1.3.2 Установление общих критериев оптимизации процессов термической и 
деформационной обработки сплавов титана для управления текстурными 
характеристиками 
    1.3.3 Исследование протекания рекристаллизационных процессов и 
текстурообразования при отжиге. 
    1.3.4 Структура, текстура и свойства трубной заготовки из сплава Grade 9 после 
холодной прокатки и последующих отжигов  
    1.3.5. Нахождение связи критериев с обобщенными характеристиками текстуры 
    1.3.6 Выводы по подразделу 
  1.4 Оценка функциональных характеристик прессованных изделий из 
алюминиевых сплавов с учетом термомеханических условий их производства 
    1.4.1 Мониторинг уровня стабильности механических характеристик сплава АМг6 
    1.4.2 Математическое моделирование процесса прессования трубных заготовок из 
алюминиевого сплава 
    1.4.3. Определение характерных зон в очаге деформации с неблагоприятным 
соотношением деформаций, их скоростей и температур для реализации эффекта 
структурного упрочнения при прессовании алюминиевых сплавов и оптимизация 
условий деформирования, обеспечивающих пресс-эффект 
      1.4.3.1 Оценка напряженно-деформированного состояния при прессовании 
высоколегированного алюминиево-магниевого сплава 
      1.4.3.2 Управление средней скоростью деформации при прессовании сплошных 
заготовок из алюминиевых сплавов 
      1.4.3.3 Влияние условий деформации на формирование структуры и свойств 
сплава АМг6 
      1.4.3.4 Влияние условий деформации на формирование свойств опытных 
образцов из сплава АМг6 
    1.4.4 Влияние параметров отжига на конкуренцию структурных превращений 
(полигонизации и рекристаллизации) и формирование текстуры в прессованных 
алюминиевых сплавах. 






































текстурных превращений в изученных сплавах после отжига с комплексом физико-
механических и технологических свойств  
    1.4.6 Выводы по подразделу 
  1.5 Закономерности формирования структуры, текстуры при деформации и 
рекристаллизации при производстве медной электротехнической проволоки 
    1.5.1 Изучение литой заготовки 
    1.5.2 Изучение анизотропии  медной катанки 
    1.5.3  Проблемы, возникающие при термической и пластической обработке меди 
      1.5.3.1 Анализ напряженно-деформированного состояния при волочении медной 
проволоки. Техническое решение по уменьшению обрывности 
       1.5.3.2 Изучение влияния скорости деформации на свойства электротехнической 
меди 
       1.5.3.3 Расчет деформаций и экспериментальное исследование текстуры в 
нагартованной медной проволоке 
    1.5.4 Изучение процесса трансформации текстуры в процессе совмещенного 
отжига медной проволоки  
    1.5.5 Выводы по подразделу 
2. Оценка возможности создания конкурентоспособной продукции и услуг. 
  2.1 Технологические возможности повышения остроты текстуры (110)[001] и 
производства ЭАС с максимальным уровнем функциональных свойств   
  2.2. Разработка способа получения трубы из металлов с гексагональной 
плотноупаковованной решеткой, например, из альфа-титана, в текстурованном 
состоянии 
  2.3. Разработка конструкции матрицы для многоканального прессования 
алюминиевых сплавов 
2.4 Разработка способа изучения первичной рекристаллизации  
  2.5. Вывод по разделу  
3. Установление путей адаптации и оптимизации разрабатываемых технологических 
процессов для конкретных видов продукции.  
  3.1 Применение полученных результатов для снижения удельных магнитных 
потерь в электротехнической анизотропной стали   
  3.2. Использование НТМО для получения прутковых полуфабрикатов из 
титанового сплава ВТ16 в высокопрочном состоянии   
  3.3. Совершенствование конструкции игл для прессования алюминиевых сплавов  






































  3.5. Вывод по разделу   
4. Разработка программы внедрения результатов НИР в образовательный процесс  
5. Разработка технического задания на опытно-конструкторские работы по 
результатам исследования (Техническое задание на разработку установки для 
локальной плазменной обработки холоднокатаных рулонов электротехнической 
анизотропной стали или сплавов на основе титана)  
ЗАКЛЮЧЕНИЕ  
СПИСОК ИСПОЛЬЗОВАННЫХ ИСТОЧНИКОВ  
ПРИЛОЖЕНИЕ: Справка о выполнении основных индикативных и программных 
показателей  по государственному контракту №02.740.11.0537 за 2010-2012 годы    
















ОБОЗНАЧЕНИЯ И СОКРАЩЕНИЯ  
 
Д – двойник 
М - матрица 
ВР – вторичная рекристаллизация 
ВТО – высокотемпературный отжиг 
г/п – горячее прессование 
ГП – горячая прокатка 
ГПУ – гексагональная плотноупакованная 
ГЦК – гранецентрированная кубическая  
ДГД – двойниково-граничная дислокация 
ДОЭ (EBSD) – дифракция обратно-рассеянных электронов 
КТР – коэффициент термического расширения 
НИР – научно-исследовательская работа 
НН - направление нормали 
НП - направление прокатки 
ОО – обезуглероживающий отжиг 
ОПФ – обратная полюсная фигура 
ОЦК – объемно-центрированная кубическая  
ПН - поперечное направление 
ППФ – прямая полюсная фигура 
ПР – первичная рекристаллизация 
ПРН – полная решетка наложений 
ПС – полоса сдвига 
РД – решеточная дислокация 
РО- рекристаллизационный отжиг 
РСУ – решетка совпадающих узлов 
Тнвр – температура начала вторичной рекристаллизации  
Тпп – температура полиморфного превращения 
ТТР – текстурное торможение рекристаллизации 
ХП – холодная прокатка 






Комплекс свойств большинства  металлов и сплавов с различным типом 
кристаллической решетки, в том числе и изучаемых в работе деформируемых сплавов с 
ОЦК-решеткой (холоднокатаные анизотропные электротехнические стали и 
высокопрочные сплавы титана на основе фазы), ГПУ- (высокотехнологичные сплавы 
титана на основе фазы) и ГЦК-решеткой (высокомагниевые алюминиевые сплавы и 
электротехническая медь) определяются конечной кристаллографической текстурой, 
которая во многих случаях является основным или очень важным фактором, 
способствующим достижению в них наилучшего уровня физических и механических 
свойств. На протяжении нескольких десятилетий усилия исследователей были направлены 
на управление текстурным состоянием, создание и совершенствование необходимого типа 
текстуры, в том числе и в исследуемых в работе материалах, находящих широкое 
использование в промышленности. Задача оптимизации кристаллографической текстуры,  
влияния ее характеристик на комплекс свойств металлов и сплавов приобретает еще 
большее значение в настоящее время. Наряду с традиционными текстурованными 
материалами к каковым относится анизотропная электротехническая сталь, 
совершенствование текстуры в которых продолжает оставаться актуальным, 
разрабатываются и другие  технические материалы, например, сплавы титана, алюминия, 
электротехническая медь практическое получение качественных полуфабрикатов из 
которых (труба, лист, проволока), во-многом,  зависит от создания в них определенной 
кристаллографической текстуры.  
Решение задач по получению определенного типа текстуры связано с уровнем 
понимания закономерностей и механизмов формирования текстуры в материале при 
деформации и отжиге. Проблеме изучения закономерностей текстурных преобразований 
при деформационно-термических воздействиях посвящено большое количество 
исследований. Однако общепринятой теории текстурообразования до сих пор нет. В 
последние годы разработан метод автоматического анализа картин дифракции обратного 
электронного рассеяния (ДОЭ). Этот метод позволяет собирать статистические данные об 
ориентации зерен в локальной области образца и, следовательно, об ориентационном 
окружении каждого кристаллита. Ориентационная микроскопия дала новый толчок в 
исследовании закономерностей текстурообразования при деформации и 
рекристаллизации. Прогресс в области разработанных методов исследования сделал 
возможным изучение роли деформационных неоднородностей, образующихся при 
деформации и проявляющихся в виде разнообразных полосовых элементов структуры – 
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полос деформации, переходных полос, полос сдвига. Неоднородности деформированного 
металла давно известны как источник формирования зародышей рекристаллизованных 
зерен определенных ориентировок. Деформационные структурные неоднородности 
представляют так называемый мезомасштабный уровень структуры в отличие от 
микроуровня дислокационных явлений и макроуровня внешних деформационных 
воздействий. Причины образования мезоструктурных неоднородностей до сих пор не 
выяснены. Очевидно, что понимание природы возникновения при деформации 
структурных мезонеоднородностей позволит расширить возможности теории 
текстурообразования в приложении к моделированию текстуры деформации и к 
предсказанию компонентного состава текстуры и структуры первичной 
рекристаллизации. 
Важным для теории и практики текстурообразования является накопление 
экспериментальных данных о влиянии различных факторов на морфологию 
деформационных текстурных неоднородностей, в настоящее время таких данных очень 
мало. Во многом еще остаются невыясненными и требуют детального анализа на 
основании новых количественных знаний о текстуре и общие закономерности текстурных 
преобразований при деформации и отжиге. Вопросы формирования текстуры при 
рекристаллизации, роль ориентированного зарождения и ориентированного роста зерен в 
этом процессе до сих пор остаются открытыми. 
Материалом исследования служили практически важные материалы, конечная 
текстура в которых определяет уровень функциональных свойств. В качестве 
представителей металлов и сплавов с различным типом решетки были рассмотрены 
следующие:  
- холоднокатаная электротехническая анизотропная сталь Fe-3%Si (Cu, Al, N), и 
высокопрочные титановые сплавы на основе фазы  с ОЦК-решеткой (ТС6, Ti-10-2-3, 
ВТ22); 
-  сплавы титана на основе  фазы типа Grade 9 c ГПУ-решеткой, а так же 
двухфазный сплав ВТ16; 
- высокомагниевые алюминиевые сплавы с содержанием магния более 5%, 
электротехническая кислородсодержащая медь М00к и с ГЦК-решеткой; 
Для изучаемых в работе деформируемых полуфабрикатов, сформированная 
конечная текстура может являться главным или очень значимым параметром, 
определяющим эксплуатационные свойства, а, значит, изучение закономерностей 




В заключительном отчете за 6-й этап: 
- обобщены результаты предыдущих этапов работ; проведена оценка полноты решения 
задач и эффективности полученных результатов в сравнении с современным научно-
техническим уровнем; 
- проведена оценка возможности создания конкурентоспособной продукции и услуг; 
- установлены пути адаптации и оптимизации разрабатываемых технологических 
процессов для конкретных видов продукции; 
- разработана программа внедрения результатов НИР в образовательный процесс; 




1. Обобщение результатов предыдущих этапов работ. Оценка полноты решения 
задач и эффективности полученных результатов в сравнении с современным научно-
техническим уровнем. 
1.1. Закономерности деформации и рекристаллизации в сплаве с ОЦК-решеткой     
Fe-3%Si (Cu, N, Al) 
1.1.1. Деформация и рекристаллизация монокристаллов Fe-3%Si при холодной 
прокатке и последующем отжиге 
Для исходного монокристалла (110)[001] после прокатки основными 
компонентами текстуры являются две симметричные октаэдрические ориентировки 
{112}<111> (рисунок 1.1).  
   
                        а                                               б                                                  в     
   
                        г                                                д                                                 е 
а – исходный монокристалл; б – после деформации 25 %; в – после деформации 50 %; г, д 
– начальные стадии ПР; е – после ПР; а-д – съемка с локальных участков образца; е – 
съемка с нескольких  участков рекристаллизованного образца 
Рисунок 1.1 ППФ {110} монокристалла технического сплава Fe-3%Si 
 
Последующий отжиг приводит к формированию текстуры Госса (110)[001] 
(рисунок 1.1, е). Подобные преобразования текстуры (рисунок 1.1, а-е) составляют суть 
текстурной наследственности. Этот процесс можно разбить на переориентацию при 
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деформации за счет скольжения и двойникования (при высоких степенях деформации 
могут также наблюдаться процессы локализации деформации [1-3]) и переориентацию 
при рекристаллизации.  
 
1.1.2. Переориентация кристаллической решетки при деформации скольжением 
 
Моделирование переориентации кристаллической решетки при холодной 
прокатке. Можно утверждать, что переориентации кристаллической решетки 
монокристалла с исходно совершенной ориентировкой (110)[001] при холодной прокатке 
и первичной рекристаллизации сводятся к поворотам вокруг кристаллографической оси 
]011[  параллельной оси валков. Механизм текстурной наследственности для 
монокристаллов с отклонением от идеальной ребровой ориентировки (110)[001] является 
более сложным. Это связано с тем, что переориентация кристаллической решетки в 
данном случае не может быть сведена к повороту вокруг оси параллельной оси валков, так 
как деформация будет осуществляться сразу по нескольким системам скольжения, 
плоскости которых не принадлежат одной оси зоны. Кроме того, в монокристаллах 
кремнистого железа критические сдвиговые напряжения для систем скольжения 
{110}<111> и {112}<111> при комнатной температуре являются очень близкими [4]. 
Поэтому действие тех или иных систем скольжения и их интенсивность существенно 
зависит от ориентации и схемы нагружения образца. Очевидно, величина накопленной 
энергии деформации, а, следовательно, структура и текстура первичной 
рекристаллизации, также зависят от исходной ориентации кристалла. 
Напряженное состояние при прокатке упрощенно может быть представлено 
растягивающим напряжением σ1 в направлении прокатки и напряжением сжатия σ2 этой 
же величины в направлении нормальном плоскости прокатки. В этом случае выражение 






 cos(Θ2),                                       (1.1)  
 
где λ1 – угол между нормалью к плоскости скольжения и осью действующих напряжений 
сжатия, Θ1 – угол между направлением скольжения и осью напряжений сжатия,  λ2 – угол 
между нормалью к плоскости скольжения и осью действующих напряжений растяжения, 
Θ2 – угол между направлением скольжения и осью действующих напряжений растяжения. 
Простой анализ показывает, что первичными системами скольжения для 
монокристалла (110)[001] являются две симметричные системы ]111)[112(  и ]111)[211( , 
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плоскости которых принадлежат оси зоны ПН. Кроме того, активными являются системы 
]111)[101( , ]111)[011(  и ]111)[101( , ]111)[110( . При этом, первые две из них 
обеспечивают поворот решетки эквивалентный повороту при действии системы 
]111)[112( , а две другие – повороту при действии системы ]111)[211( .  
Случайный выбор одной из систем скольжения ]111)[112(  и ]111)[211(  в 
локальных областях кристалла приводит к повороту решетки в направлении одной из двух 
симметричных ориентировок {111}<112>. При этом монокристалл разбивается на 
области, имеющие симметричные ориентации {111}<112>, т.е. происходит образование 
полос деформации. При переориентации решетки внутри одной из полос, например, в 
результате действия системы ]111)[112(  в деформацию неизбежно вовлекается плоскость 
(110) с направлениями сдвига ]111[  и ]111[ , которые вращают решетку в обратном 
направлении. На определенном этапе деформации действие данных систем скольжения 
оказывается полностью скомпенсированным и дальнейшая переориентация решетки не 
происходит.  
Рассмотрим образование полос деформации в кристалле с отклонением по углу α 
от идеальной ребровой ориентации (таблица 1.1).  
 
Таблица 1.1 Изменение факторов Шмида для систем скольжения ]111)[211( , ]111)[211( , 
]111)[101( , ]111)[101( , ]111)[011(  и ]111)[110(  в зависимости от угла α 
* α=90° соответствует ориентации ]011)[110(  
Основными системами скольжения в данном случае также являются системы 
]111)[112(  и ]111)[211( , совпадающие с действующими системами скольжения в 
монокристалле {110}<001>. Однако, системы ]111)[101( , ]111)[011(  и ]111)[101( , 
Системы 
скольжения 
Отклонение по углу α*, ° 
0 11,42 15,8 25,2 35,3 40,3 54,74 60,5 70,5 81,96 90 
]111)[112(  0.94 0,92 0,91 0,86 0,79 0,75 0,63 0,59 0,52 0,48 0,47 
]111)[211(  0.94 0,92 0,91 0,86 0,79 0,75 0,63 0,59 0,52 0,48 0,47 
]111)[101(  0,82 0,86 0,86 0,85 0,82 0,79 0,68 0,63 0,54 0,46 0,41 
]111)[101(  0,82 0,74 0,71 0,63 0,54 0,50 0,41 0,38 0,36 0,38 0,41 
]111)[011(  0,82 0,74 0,71 0,63 0,54 0,50 0,41 0,38 0,36 0,38 0,41 
]111)[110(  0,82 0,86 0,86 0,85 0,82 0,79 0,68 0,63 0,54 0,46 0,41 
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]111)[110(  (эквиваленты ]111)[112(  и ]111)[211( ) будут иметь при этом различную 
активность. То есть при α≠0 ° к повороту решетки вокруг оси ]011[  добавиться 
дополнительное вращение вокруг кристаллографических направлений ]211[  и ]112[  для 
систем ]111)[101( , ]111)[101( , соответственно. Таким образом, переориентация 
решетки будет происходить относительно некоторой пространственной оси 
расположенной между осями поворота действующих систем скольжения. Индексы этой 
оси на каждом этапе деформации будут определяться относительной активностью данных 
систем скольжения.  
Данные теоретические положения были реализованы в виде программы в среде 
MathCad 14.0. Для анализа деформации использована модель [4, 5], где переориентация 
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 – начальные единичные векторы вдоль направления прокатки (НП), 







 – векторы параллельные соответственно НП, НН и ПН после 
деформации.  iP

 – единичный вектор нормали к i-ой плоскости скольжения, iD

 – 
единичный вектор i-ого направления сдвига, i  – сдвиговая деформация по i-ой системе 
скольжения.  
Блок-схема основного блока программы, реализованной в MathCad, приведена на 
рисунке 1.2. При проведении расчетов учитывался принцип «максимальной работы», 
который предполагает, что в начальный момент времени в процессе деформации 
реализуется скольжение по системе, имеющей максимальный фактор Шмида. Начиная с 
некоторой величины деформации, плотность деформации оказывается достаточно 
большой, кроме этого, факторы Шмида других систем становятся сопоставимыми с 
фактором Шмида исходной системы. С этого момента включаются в скольжение системы 
с набольшими факторами Шмида. В соответствии с вышеизложенным, расчеты 
проводились следующим образом: на первых этапах скольжение проводилось по системе 
с максимальным фактором Шмида. С момента, когда фактор Шмида этой системы 
скольжения становится равным или меньше любой другой системы скольжения, в работу 



































Рисунок 1.2 Блок-схема программы 
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While Num≤ X 
For i = 1…24 





Сопоставление результатов численного моделирования с 
экспериментальными данными. На рисунке 1.3 представлена зависимость угла 
переориентации решетки монокристалла (110)[001] от относительного удлинения 
рассчитанная по уравнениям (1.2)-(1.4). На этом же рисунке показаны экспериментальные 
точки, описывающие поворот решетки. Для их определения, использовалась методика 
определения ориентировки по изменению угла залегания плоскости двойников, описанная 










а–в  – монокристалл технического сплава Fe-3%Si после холодной прокатки с различными 
степенями деформации: а – 5 %, б – 25 %, в – 50 %; г – переориентация кристаллической 
решетки при холодной прокатки: сплошная линия – расчетные данные;  – 
экспериментальные точки настоящей работы, найденные по углу наклона двойников; 
  – экспериментальные точки [4];   – схематическое изображение поворота решетки 
 
Рисунок 1.3 Переориентация кристалла (110)[001] поворотом вокруг ]011[  в зависимости 
от степени деформации 
 
 
Можно заключить, что на начальной и более поздней стадиях деформации (до ε ≈ 
40…50 %) подавляющее преимущество имеет единственная система скольжения типа 
{112}<111>. При некоторой величине обжатия в деформацию неизбежно должны 
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включиться другие системы. Наиболее вероятно это две симметричные относительно 
направления прокатки системы с плоскостью (110) и направлениями сдвига ]111[  и ]111[  
((110)[001]). Как было отмечено выше, для кристалла октаэдрической ориентировки, эти 
системы дают обратный поворот решетки кристалла по отношению к повороту за счет 
действия системы ]111)[112( . При некотором угле переориентации они должны 
приобрести одинаковую активность с первичной системой {112}<111>, тем самым, 
стабилизируя ориентацию близкую к октаэдрической. Сравнение теоретической и 
экспериментальной зависимости показывает, что системы с плоскостью (110) начинают 
превалировать в диапазоне угла поворота ~ 30…33°. При этом факт стабилизации 
октаэдрической ориентировки отчетливо виден на экспериментальной кривой. Таким 
образом, предложенная количественная модель, подтверждает возможность описания 
деформации действием преимущественно одной системы скольжения {112}<111> при 
повороте решетки от (110)[001] до одной из двух симметричных октаэдрических 
ориентировок {111}<112>. 
Полученные результаты полностью согласуются как с экспериментальными 
данными, так и с подходами к описанию переориентации решетки при деформации, 
которые учитывают действие нескольких систем скольжения [7-9]. Например, в работе [5] 
показано, что кристалл должен находиться в динамическом равновесии при ориентации 
решетки, несколько отклоненной от октаэдрической. Подобный результат также следует 
из сравнения теоретической и экспериментальных кривых на рисунке 1.3. Компьютерное 
моделирование [8] показывает, что эта ориентация должна иметь следующие индексы 
{11,11,8}<4,4,11>. Однако, факт, того, что ребровой монокристалл после определенной 
деформации переориентируется до октаэдрической ориентировки, является 
общепризнанным. Причиной подобной переориентации может быть образование в 
кристалле полос сдвига [9-15]. Дополнительная сдвиговая деформация от них может 
приводить к довороту основной решетки матрицы до октаэдрической ориентировки. 
Для более точной экспериментальной проверки теоретических расчетов были 
отобраны две монокристаллические полоски технического сплава Fe-3%Si без 
электроизоляционного покрытия размерами 0,48×30×280 мм, полученные вторичной 
рекристаллизацией в лабораторных условиях. Монокристаллические образцы 
характеризовались различным отклонением от идеальной ориентировки {110}<001> 
(рисунок 1.4). Образцы прокатывались на толщину 0,16 мм (ε≈67 %) в направлении 
близком к <001>. Степень деформации, согласно [15], гарантировала получение текстуры 
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а, в – исходное состояние; б, г – после холодной прокатки со степенью деформация 67 %  
Рисунок 1.4 ППФ {110} двух монокристаллов технического сплава Fe-3%Si   
 
Можно видеть, что основное вращение кристаллической решетки во всех случаях 
происходит вокруг кристаллографической оси ]011[  близкой к оси валков (ПН). Образцы 
монокристаллов с большим отклонением от идеальной ориентировки (110)[001]) 
характеризуются большим рассеянием текстуры (с максимальной интенсивностью 
ориентировки {111}<112>) вокруг данной оси. Кроме того, во всех образцах в процессе 
деформации происходит приближение оси ]011[ , вокруг которой осуществляется поворот 
решетки, к направлению ПН (рисунки 1.1, б, в; 1.4, б, г).  Для монокристаллов с большим 
исходным отклонением от идеальной ребровой ориентации процесс переориентации с 
приближением к ориентировке {111}<112> при холодной прокатке происходит 
интенсивней, по сравнению с образцами с малым исходным отклонением.  
На рисунке 1.5 приведено сравнение экспериментальных данных по 
переориентации кристаллической решетки монокристаллов Fe–3%Si, полученных 
методом ориентационной микроскопии (EBSD), с расчетными. Видно, что они находятся 
в хорошем согласии, т. е. используемая в работе модель вполне адекватно описывает 
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г д е 
а, г – исходное состояние; б, д – после холодной прокатки: приведены ориентации одной 
из полос деформации, определенные методом ориентационной микроскопии (EBSD); в, е 
– результат расчетов  
Рисунок 1.5 Переориентация кристаллической решетки двух монокристаллов 
технического сплава Fe-3%Si  при холодной прокатке со степенью деформации 67 % 
 
С целью определения основных тенденций переориентации при холодной прокатке 
решетки монокристаллов, имеющих плоскость (110) параллельную плоскости прокатки, и 
направление [001], отклоняющееся от направления прокатки на угол α (от 0 до 35°), были 
проведены численные расчеты по уравнениям (1.1)-(1.4). Результаты даны в таблице 1.2. 
Для монокристалла с идеальной ориентацией (110)[001] в диапазоне степеней 
деформации от 10 до 70 % наблюдается переориентация от ребровой ориентировки до 
октаэдрической. При деформации 50 % ориентировка становится почти точной 
октаэдрической. При больших степенях деформации наблюдается отклонение 
ориентировки кристалла по углу α от направления прокатки, что, по-видимому, связано с 
накоплением ошибок численных расчетов, связанных с использованием явной конечно-
разностной схемы представления, решаемых уравнений (а не с физикой процесса). 
Ориентировки со сравнительно небольшим отклонением от (110)[001] по углу α 
({110}<117>, {110}<115> – 11° и 16° соответственно) также переориентируются при 
степенях деформации до 50 % до октаэдрической ориентировки. При больших степенях 
деформации наблюдается заметное отклонение от октаэдрической ориентировки по углу 
α.  
 
Таблица 1.2. Результаты численных расчетов переориентации кристаллической решетки 
монокристаллов Fe–3%Si после холодной прокатки 





(0.773 0.773 0.132) 
[-0.093 -0.093 1.093] 
(0.945 0.945 0.476) 
[-0.336 -0.336 1.336] 
(1.243 1.243 1.073) 
[-0.759 -0.759 1.759] 
(1.790 1.792 1.893) 
[-1.455 -1.279 2.583] 
     
(110)[1 -1 7] 
(0.793 0.793 0.172) 
[0.021 -0.259 1.099] 
(0.941 0.941 0.467) 
[-0.185 -0.465 1.305] 
(1.236 1.236 1.058) 
[-0.596 -0.876 1.716] 
(1.945 1.817 1.788) 
[-0.922 -1.665 2.694] 
     
(110)[1 -1 5] 
(0.792 0.792 0.169) 
[0.077 -0.308 1.077] 
(0.974 0.974 0.533) 
[-0.172 -0.556 1.326] 
(1.229 1.229 1.044) 
[-0.523 -0.907 1.677] 
(0.077 1.876 1.750) 
[-0.752 -1.806 2.830] 
     
(110) [1 -1 3] 
(1.080 1.080 0.160) 
[0.199 -0.404 1.007] 
(1.371 1.402 0.326) 
[0.094 -0.509 1.439] 
(1.797 1.937 0.494) 
[-0.006 -0.609 2.12] 
(2.419 2.746 0.735) 
[-0.151 -0.754 3.136] 
     
(110) [1 -1 2] 
(0.841 0.707 0.134) 
[0.292 -0.524 0.932] 
(1.141 0.707 0.434) 
[0.033 -0.784 1.192] 
(1.610 0.726 0.835) 
[-0.295 -1.187 1.602] 
(2.741 0.920 1.330) 
[-0.531 -2.149 2.623] 
     
Монокристалл с отклонением 25° ({110}<113>) во всем диапазоне деформации 
уменьшает отклонение по углу α, однако отклонения оси [001] от направления прокатки 
после начальной стадии деформации практически не происходит. Монокристалл с 
отклонением 35° ({110}<112>) в процессе деформации от 10 до 70 % приобретает 
наиболее устойчивое при холодной прокатке положение, так называемого  
деформационного куба.  
Таким образом, численным моделированием показано, что переориентация 
кристаллической решетки монокристаллов (110)<001>±α при холодной прокатке 
существенно зависит от угла α. При α до ~16° исходная структура переориентируется в 
ориентировку, близкую к {111}<112>, при α выше ~16° в ориентировку, близкую к 
{100}<011>. Этот факт связан с тем, что при α≠0° к повороту решетки вокруг оси ]011[  
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добавиться дополнительное вращение вокруг кристаллографических направлений ]211[  и 
]112[  для систем ]111)[101( , ]111)[101( , соответственно.  
 
1.1.3 Особенности холодной деформации и рекристаллизации монокристалла 
(110)[001] сплава Fe-3%Si-0,5%Cu, связанные с двойникованием 
1.1.3.1 Эволюция двойников деформации при холодной прокатке  
Кристаллографический анализ показывает, что точная ребровая ориентировка 
близка к специальным разориентировкам 9 и 27 (кратным 3) по отношению к 
симметричным октаэдрическим ориентировкам (отклоняется от них на угол ±3,68 
градусов вокруг оси <110>) [16]. Последнее позволяет предположить, что механизм 
текстурной наследственности может быть связан со специальными разориентациями.  
Деформация ребровых монокристаллов сплава Fe-3%Si при холодной прокатке 
может происходить как скольжением, так и двойникованием [1-4, 16-18]. Несмотря на то, 
что двойникование, которое происходит на ранних стадиях, не является основным 
механизмом деформации, оно, в отличие от скольжения, предполагает формирование 
строгой специальной разориентации Σ3 между матрицей и двойником.  
Проведенные исследования показали, что уже при незначительной деформации в 
монокристалле (110)[001] технического сплава Fe-3%Si c 0,5 мас. % Cu идет интенсивное 
двойникование (рисунок 1.3, а).  
В структуре монокристалла (110)[001] сплава наблюдаются двойники двух 
симметричных систем ]111)[112(  (Д1) и ]111)[211(  (Д2), которые имеют ориентации по 
отношению к лабораторной системе координат ]122)[114(  и ]122)[114( , соответственно. 
Матрица при этом сохраняет ребровую ориентировку.  
При дальнейшей холодной прокатке со степенями деформации 50…60 % двойники 
систем Д1 и Д2 в монокристалле (110)[001] выстраиваются под углом 20…25° по 
отношению к плоскости прокатки. При этом одна или обе системы двойников 
приобретают «цепочкообразную» форму (рисунок 1.6). Деформация приводит к 
появлению и значительному увеличению интенсивности двух симметричных 
ориентировок ]211)[111(  (М1) и ]211)[111(  (М2), формирующих полосы деформации. В 
деформированной матрице все еще фиксируются участки с ребровой ориентировкой 
(рисунок 1.6, б). Переориентированные двойники обеих систем даже после значительной 
деформации ε≈50% имеют строгую кристаллографическую связь Σ3 с матрицей (рисунок 
1.6, а).  
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При переориентации исходного монокристалла (110)[001] в направлении 
{111}<112> габитус двойников системы {112}<111>, совпадающей с действующей 
системой скольжения (например Д1), должен наклоняться до угла ~20º к плоскости 
прокатки. При этом матрица по отношению к лабораторной системе координат будет 
иметь ориентацию близкую к ]211)[111(  (М1), а двойник Д1 – ]255)[115( . Габитус 
двойников второй системы Д2 в М1 должен занимать положение практически 
перпендикулярное к плоскости прокатки, а их решетка ориентацию близкую к ]211)[111( . 
Однако, удивительным фактом является то, что уменьшение исходного угла и сохранение 
специальной разориентации наблюдается для обеих систем двойников (рисунок 1.6, а), 
причем их кристаллическая решетка имеет одинаковую ориентацию по отношению к 
октаэдрической матрице. Таким образом, одна из систем двойников занимает 
закономерное, а другая система незакономерное кристаллографическое положение в 
октаэдрической матрице. 
       
а                                                                      б 
а – специальные границы выявленные методом EBSD; б – ориентационная карта с 
пространственным изображением элементарных кубических ячеек кристаллической 
решетки; ,  – ориентировки близкие к {111}<112>; ,  – двойниковые 
ориентировки 
Рисунок 1.6 Микроструктура монокристалла технического сплава Fe-3%Si после 
деформации холодной прокаткой на ~50%, съемка с ПН 
Переориентация «закономерных» двойников Д1 может быть объяснена следующим 
образом (рисунок 1.7). Поскольку деформация монокристалла (110)[001] осуществляется 
преимущественно действием одной системы скольжения ]111)[112( М1, то решеточные 
дислокации этой системы не затрагивают габитус двойников Д1 (они скользят 
параллельно им). При этом деформация в самом двойнике осуществляется главным 
образом по той же системе скольжения ]111)[112( Д1 параллельной плоскости габитуса. 
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Поэтому двойник Д1 жестко поворачивается вместе с окружающей кристаллической 
решеткой с сохранением специальной разориентации Σ3 на протяжении всей деформации 
и, таким образом, данная система занимает закономерное положение в октаэдрической 
матрице М1. Решетка двойника Д1 приобретает закономерную ориентацию – ]255)[115( по 
отношению к лабораторной системе координат. 
 
 
а                                                  б 
а – действующие системы скольжения в начальной стадии деформации; б – двойники 
после значительной деформации (φ – угол поворота решетки при деформации); 
1 – ]111)[112( Д1, 2 – ]111)[211( Д2, 3 – ]111)[112( Д2, 4 – ]111)[110( Д2, ]111)[110( Д2 
 
Рисунок 1.7 Модель сохранения ориентационной связи при деформации ребрового 
монокристалла 
 
Другая система двойников Д2 занимает незакономерное положение в 
октаэдрической матрице М1, но при этом также находится с ней в специальной 
разориентации Σ3 (рисунок 1.6, а). Отметим, что решетка двойника Д2 в процессе 
деформации сохраняет свою изначальную ориентацию ~ ]122)[114(  относительно 
лабораторной системы координат и отличается от решетки переориентированного 
двойника Д1 на угол менее 4 градусов (рисунок 1.6, б). В принципе этот факт можно 
объяснить в рамках гипотезы выдвинутой в [10] для объяснения сохранения ребровой 
ориентации в микрополосах. С одной стороны решетка двойника Д2, рассматриваемого 
как жесткое включение, должна вращаться вместе с матрицей. С другой стороны этот 
поворот может в точности компенсироваться обратным вращением за счет действия 
системы скольжения ]111)[211( Д2. Работа этой системы в двойнике Д2 обусловлена 
высокими действующими в ней напряжениями и параллельностью )211( Д2 плоскости 
изначального габитуса. Интенсивность действия системы скольжения ]111)[211( Д2 
близка к интенсивности системы скольжения ]111)[112( М1, которая обуславливает 
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поворот матрицы, то есть может приводить к такому же обратному повороту решетки 
двойника Д2. 
Однако возможен также другой вариант объяснения устойчивости ориентировки 
решетки Д2. Скольжение в матрице может передаваться через систему скольжения 
двойника ]111)[112( Д2 (рисунок 1.7, а), обеспечивая однородность деформации материала 
и наклон габитуса Д2. При этом решетка двойника «вращается» вместе с матрицей не как 
жесткое включение, а как элемент однородно деформируемого материала. Компенсация 
этого поворота обеспечивается обратным «вращением» за счет действия системы 
скольжения ]111)[211( Д2. Поворот решетки матрицы до октаэдрической ориентировки 
приводит к тому, что действующая система ]111)[112( Д2 становится параллельной 
системе ]111)[112( Д1 и, соответственно, матричной системе скольжения ]111)[112( М1. 
При дальнейшей деформации падение габитуса двойников Д1 и Д2 должно происходить 
симметрично в силу одинаковой интенсивности систем скольжения ]111)[112( М1 и 
]001)[110( М1, которые стабилизируют октаэдрическую ориентировку и, связанные с ней 
ориентировки двойников. В отличие от двойников Д2 габитус которых изменяет свое 
положение на всех стадиях деформации, габитус двойников Д1 может испытывать 
небольшое отклонение на стадии деформации ориентировки ]211)[111(  за счет его 
взаимодействия с эффективной системой ]001)[110( М1. Из приведенных рассуждений 
следует также, что на определенных этапах деформации (до поворота решетки матрицы 
до октаэдрической ориентации) двойник Д2, в отличие от двойника Д1, должен временно 
терять специальную разориентацию Σ3 с матрицей М1. 
Предлагаемый механизм сохранения ориентировки двойника Д2, основанный на 
передаче сдвига из системы скольжения матрицы ]111)[112( М1 в систему скольжения 
двойника ]111)[112( Д2 также объясняет разрезание и наклон габитуса за счет 
относительного смещения соседних участков этого двойника (рисунок 1.6, б). Из-за того, 
что при переориентации матрицы габитус двойника Д2 перестает занимать закономерное 
кристаллографическое положение, дислокационные реакции на границе двойника в 
общем случае дают сидячие дислокации ориентационного несоответствия. Это приводит к 
их накоплению и переходу границы в неравновесное состояние. При повороте решетки 
матрицы до ]211)[111(  и, соответственно, параллельности систем скольжения 
]111)[112( М1 и ]111)[112( Д2 пересечение границ двойника Д2 происходит без образования 
дислокаций ориентационного несоответствия. При этом, плоскость эффективной системы 
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]001)[110( М1 оказывается практически параллельной плоскости габитуса Д2, то есть эта 
система не оказывает существенного влияния на его наклон.  
Поскольку закономерное положение габитуса двойников Д2 должно быть 
перпендикулярным направлению прокатки, а экспериментально он составляет с ним ~20°, 
то «угол падения» габитуса равен ~70°. Связь сдвиговой деформации γ и угла поворота 

















.                                                (1.5) 
Величина сдвиговой деформации (γ) практически составляет тангенс искомого 
угла. Подставляя в соотношение (1.5) значение φ≈35° (угол поворота матрицы от 
(110)[001] до ]211)[111( ) получим величину угла ≈65°, что хорошо согласуется с 
экспериментом. Некоторое отличие легко объясняется дополнительным поворотом 
габитуса за счет продолжения действия системы скольжения ]111)[112( М1 при 
деформации устойчивой ориентировки ]211)[111( . 
 
1.1.3.2 Первичная рекристаллизация  связанная с деформационными двойниками  
 
В результате градиентного отжига ранее деформированных образцов были 
зафиксированы различные стадии ПР (рисунки 1.8, 1.9). Текстура полностью 
рекристаллизованного материала является преимущественно Госсовской с некоторым 
рассеянием по всем углам (рисунок 1.9). 
Исследование начальной стадии рекристаллизации показало, что зародыши ПР с 
ориентировками близкими к ребровой возникают на различных элементах мезоструктуры: 
двойниках деформации, переходных полосах, полосах сдвига. Поскольку плотность 
деформационных двойников в сплаве Fe-3%Si-0.5%Cu существенно выше, чем в 
материале без меди, преимущественными местами зарождения являлись двойники.  
Можно выделить несколько механизмов зарождения зерен, связанных с 
двойниками. Большинство зародышей ПР образуется на двойниках, как на подложках. 
Подобные зерна на начальной стадии ПР растут преимущественно вдоль границ 
двойников. Также возможно формирование зародыша внутри двойника, с последующим 
его разрастанием в деформированную матрицу. Сравнительно редко наблюдается 
разрастание отдельных участков двойников (рисунок 1.8, а). Небольшая часть зерен, 
характеризующаяся «случайными» ориентировками формируется преимущественно в 
приповерхностной области  образцов (рисунок 1.9). 
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 а                                                              б 







в                                                                 г 
 
а – образование рекристаллизованных зерен на двойниках/около двойников; б – 
устойчивость двойников по отношению к новым рекристаллизованным зернам. 
Рисунок 1.8 Различные стадии ПР в ранее деформированном монокристалле 
 
Двойники деформации по отношению к новым зернам являются устойчивыми и 
поглощаются только на поздних стадиях рекристаллизации (рисунок 1.8, б, г). В 
деформированном монокристалле изначальной ребровой ориентировки они имеют 
ориентации близкие к {100}<011> (близкие к двойниковым, как для {111}<112>, так и для 
{110}<001> - рисунок 1.10). Таким образом, устойчивость в рекристаллизационных 
процессах ориентировки деформационного куба может объясняться малой подвижностью 
двойниковых границ 3 между данной ориентацией и окружающей рекристаллизованной 
матрицей. Низкая подвижность границ 3 была отмечена в ряде работ [19-21]. 
Растущие ребровые зерна, происхождение которых связано с деформационными 
двойниками, находятся в специальных разориентациях 9, 11, 19а, 27а и 33а с 
деформированными областями {111}<112> (рисунок 1.10). Все перечисленные 
разориентации могут быть получены поворотом вокруг одной оси <110> (параллельной 
оси валков). При этом специальные разориентации 11, 19а и 33а можно представить 
  50 мкм   50 мкм 
   50 мкм 
НП 
ПН 
   50 мкм 
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как результат локального рассеяния двух основных разориентаций 9 и 27а. 
Разориентация 11 отклоняется от 9 на угол 11.54°, а разориентации 33а и 19а 
отклоняются от 27а соответственно на углы -11.54° и -5.06°. Рассеяние специальных 
разориентаций 9 и 27а связано с локальными искажениями кристаллической решетки 
деформированной октаэдрической матрицы [10, 22].  
                
а                                                                б 
=500 µm; IPF Z; Step=8 µm; Grid206x134    =500 µm; IPF Y; Step=8 µm; Grid206x134  
в                                                                  г 
а – границы зерен; б – стереографический треугольник; в, г – ориентационные карты с НП 
и НН соответственно 
Рисунок 1.9 Ориентационная карта полностью рекристаллизованной при градиентном 
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в 
а – ориентационная карта с пространственным изображением элементарных кубических 
ячеек кристаллической решетки; б – специальные границы (белым цветом выделены 
специальные границы ∑3, черным – остальные специальные границы); в – частота 
обнаруженных в кристалле специальных границ зерен 
Рисунок 1.10 Микроструктура монокристалла исходной ориентировки (110)[001] 
технического сплава Fe-3%Si-0.5%Cu после первичной рекристаллизации 
 
Между участками нерекристаллизованной матрицы и деформационными 
двойниками преимущественно сохраняется специальная разориентация 3. Кроме того, в 
границах 3 экспериментально фиксируются участки с разориентировками 17b и 43с. 
Разориентация 17b описывается поворотом на угол 61,93° вокруг направления <221>, а 
разориентация 43с поворотом на угол 60,77° вокруг направления <332>, т.е. являются 
близкими к разориентации 3, которая описывается поворотом на угол 60° вокруг 
направления <111>. Граница с разориентировкой 17b наблюдается также в участках 
соприкосновения ребровых рекристаллизованных зерен с торцевой поверхностью 
двойников (рисунок 1.10, в).  
Таким образом, рекристаллизованные ребровые зерна формально находятся в 
ориентации близкой к ориентации вторичного двойника по отношению к двойникам 
деформации и автоматически в ориентации близкой к ориентации 9 [23, 24]. 
Для объяснения экспериментального факта формирования зародышей ПР ребровой 
ориентировки, находящихся в специальных разориентациях 3, 9 и 27 с 
деформированными областями можно предложить следующий механизм (рисунок 1.11). 
Ориентация кристаллической решетки двойников в октаэдрической матрице 
одновременно будет близка к двойниковой по отношению к ориентации {110}<001>. В 
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процессе деформации дислокации активных систем скольжения взаимодействуют с 
двойниковыми границами, увеличивая их энергию. Таким образом, граница двойника 3 с 
октаэдрической ориентировкой {111}<112> становится неравновесной и при отжиге 
расщепляется на равновесную границу ∑3Р с ребровой ориентировкой {110}<001>, и 
неравновесную подвижную границу ∑9НР (∑27НР) между ребровой и октаэдрической 
ориентировками. Вследствие избыточной энергии границы ∑9НР (∑27НР) в ее структуре 
инструментально определяются участки других специальных границ. Отщепившаяся 
граница ∑9НР (∑27НР) обладает большим стимулом к миграции, так как содержит 
повышенную плотность дислокаций одного знака, а их аннигиляция (следовательно, 
уменьшение энергии границы) возможна только в объеме зерна. Таким образом, 
происходит возникновение и дальнейший рост в матрицу зерен {110}<001> находящихся 
в точных разориентациях 3, 9 и 27 с окружающими их локальными областями. 
  
            а                                                             б      
T – двойник деформации ~ ]255)[115( , G – зародыш ПР ~(110)[001], M1 – матрица 
]211)[111(  
Рисунок 1.11 Схема расщепления ∑3НР→∑3Р+∑9НР (а) и кристаллографическая связь 
ориентировок (б) 
 
Важно отметить то, что образовавшиеся зерна ребровой ориентировки в общем 
случае являются вновь возникшими при первичной рекристаллизации, а не сохраненными 
в процессе деформации. Любая изначальная ориентация кристалла неизбежно 
рассеивается при деформации вследствие переориентации решетки основного объема. 
Предлагаемый механизм требует точной ориентационной связи зародышей ПР с 
двойниками и матрицей.  
Ориентировки зерен, сформировавшиеся в приповерхностной области можно 
интерпретировать как рассеянные {120}…{230}<001>, которые наблюдались в работах [1, 
25, 26]. Предположительно формирование зерен этих ориентаций также связано с 
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двойниками деформации. Решетка двойников и окружающей матрицы в 
приповерхностных областях в процессе деформации испытывает влияние напряжений 
связанных с трением, что приводит к их некоторой дополнительной переориентации. 
1.1.3.3 «Вторичное» двойникование при холодной деформации в монокристалле 
(110)[001] сплава Fe-3%Si-0,5%Cu 
При холодной прокатке монокристаллов технического сплава Fe-3%Si-0,5%Cu c 
большими степенями деформации (> 60 %), при некоторых до конца не ясных условиях,  
внутри деформированных первичных двойников, образовавшихся в начале прокатки, 
можно наблюдать дисперсные объекты, отличающие ориентацией кристаллической 
решетки, как от ближайшего окружения, так и от прочих составляющих мезоструктуры: 
полос деформации, переходных полос, полос сдвига (рисунок 1.12). 
 а 
 б 
а – ориентационная карта с пространственным изображением элементарных кубических 
ячеек кристаллической решетки; б – ориентационная карта по второму углу Эйлера 
Рисунок 1.12 Микроструктура монокристалла исходной ориентировки (110)[001] 
технического сплава Fe-3%Si-0.5%Cu после холодной прокатки  
со степенью деформации 64 % 
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Размеры данных областей составляют 1…2 мкм. Они располагаются достаточно 
хаотично по длине деформационных двойников, однако всегда в окрестности их границ. 
Важно отметить, что данные объекты мезоструктуры формируются в деформационных 
двойниках обоих типов (рисунок 1.12), несмотря на то, что переориентация их 
кристаллической решетки в процессе деформации происходила различным образом (см. 
раздел 1.1.3.1). На полюсных фигурах, полученных с использованием EBSD, данным 
объектам мезоструктуры соответствуют слабо выраженные кольца, состоящие из 
дискретно расположенных областей повышенной плотности полюсов (рисунок 1.13 г-д).  
   
а б в 
   
г д е 
а, г – {100};  б, д – {110}; в, е – {111}; а-в – ППФ в виде областей одинаковой 
интенсивности плотности полюсов; г-е – ППФ в виде отдельных полюсов; НН – 
вертикальное направление, НП – горизонтальное направление   
Рисунок 1.13 ППФ монокристалла технического сплава Fe-3%Si после холодной прокатки 
со степенью деформации ~ 60 %   
Анализ полюсных фигур, а также ориентационных карт с указанием специальных 
границ, полученных с образцов, в которых внутри деформационных двойников 
формировались дисперсные объекты мезоструктуры, показывает, что ориентировки 
данных объектов можно разделить на четыре группы. Одна из них относится к ребровой 
составляющей, которая имеет с первичным двойником специальную разориентацию 3, и, 
соответственно, может рассматриваться как вторичный двойник, формально 
образованный поворотом кристаллической решетки деформационного двойника вокруг 
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ПН. Возможность появления вторичного двойника с ребровой ориентировкой в 
первичном двойнике теоретически показана в работе [24]. 
Другая часть локальных областей также с разориентацией 3 относительно 
первичного двойника, имеет ориентировку близкую к {331}<551>, т.е. также может 
рассматриваться как вторичный двойник, но полученный по другой системе 
двойникования. Однако, большая часть дисперсных мезообластей имеет две 
симметричные ориентировки близкие к {521}<131>, и находится по отношению к 
первичному деформационному двойнику в разориентации 13b или близкой к ней - 39a 
(рисунок 1.14). Их невозможно интерпретировать как ориентировки, получающиеся 
двойникованием. 
Важно подчеркнуть, что все зафиксированные специальные разориентации, в 
которых находятся локальные мезообласти и первичные деформационные двойники, 
относятся к одному семейству: образуются поворотом вокруг одной оси <111> на углы 
близкие или кратные 30о:  3 – 60,00о; 13b – 27,79о; 39a – 32,20о. 
Одинаковая морфология локальных мезообластей, их расположение в структуре, 
симметрия ориентаций (рисунки 1.13, 1.14) дают основания считать, что данные области 
имеют единый механизм образования. Причем дискретность кристаллографических 
ориентаций предполагает сдвиговой характер их формирования, близкий к механизму 
образования полос сдвига. 
На определенной стадии деформации, в структуре материала формируется 
достаточно высокая плотность дислокаций. Это приводит к нескольким взаимосвязанным 
процессам: 1) включение в деформацию ранее не задействованных систем скольжения (с 
исходно меньшим фактором Шмида); 2) передаче скольжения из одних объектов 
мезоструктуры в другие; 3) при исчерпании процессов скольжения происходит 
образование полос локализации деформации (полосы сдвига). Возникновение новых 
областей в двойниках, по-видимому, связано с одновременной реализацией 
вышеперечисленных процессов. 
Отметим, что в структуре рекристаллизации не обнаруживаются ориентировки, 
зафиксированные в двойниках деформации («вторичные» двойники), за исключением 
ребровой ориентации (110)[001]. Т.е. не исключено, что основная ребровая ориентировка, 
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а-в – ППФ (110) «вторичных» двойников; г-д – ориентировки «вторичных» двойников в 
виде элементарных ячеек кристаллической решетки; ж – ориентационная карта по углу 
Эйлера 2 с выделением разными цветами различных типов «вторичных» двойников  
Рисунок 1.14 Ориентации «вторичных» двойников в деформированном монокристалле 




1.1.4 Формирование специальных разориентаций, связанных с переходными 
полосами, в структуре деформированного и отожженного монокристалла (110)[001] 
сплава Fe-3%Si 
Зародыши ПР с ребровой ориентировкой, возникающие в деформированном сплаве 
Fe-3%Si, могут образовываться в переходных полосах, полосах сдвига и на полосах 
Неймана (деформационных двойниках) [1-4, 25-28]. В предыдущем разделе показано, что 
формирование зародышей ребровых зерен на двойниках сопровождается формированием 
и последующей эволюцией в мезоструктуре кристалла специальных разориентаций (Σ3 → 
Σ9, Σ27a, а также Σ13b, Σ39a). Факт появления зерен одной ориентации при ПР на разных 
объектах мезоструктуры позволяет предполагать существование единого механизма их 
(зерен ПР) образования и связывать его со специальными разориентациями.  
Роль специальных границ, соответственно, специальных разориентаций, в 
процессах формирования текстур при деформации и рекристаллизации до настоящего 
времени остается предметом активного внимания исследователей [19-21]. Данный раздел 
посвящен исследованию процессов возникновения специальных разориентаций при 
формировании деформационных и переходных полос и их роли при образовании 
зародышей ПР. 
1.1.4.1 Формирование деформационных полос при холодной прокатке 
монокристалла 
Мезоструктура монокристаллов исследовалась при различных степенях 
деформации (рисунки 1.15, 1.16). Уже при сравнительно небольшой величине деформации 
формируется достаточно сложная мезоструктура, состоящая из двойников, 
образовавшихся на начальной стадии процесса, и наборов деформационных и переходных 
полос A, B, C и D (рисунок 1.15, б).  Все полосы отличаются ориентациями 
кристаллической решетки друг от друга, и, что важно подчеркнуть, от исходной 
ориентировки монокристалла (рисунок 1.15, а).  Т.е. даже в полосах, имеющих 
ориентировку сравнительно близкую к ребровой (А, С), реализовывались процессы 
скольжения, за счет которых осуществлялись  повороты кристаллической решетки как 
вокруг оси ПН, так и НН. Механизм подобной переориентации кристаллической решетки 
кристалла (110)[001] несколько отклоненного от идеальной ориентации показан выше.   
Очевидно, что формирование деформационных полос с кристаллической решеткой, 
стремящейся к одной из двух симметричных ориентаций из {111}<112>, предопределено 
ориентационной нестабильностью ребрового кристалла в случае его прокатки в 
направлении параллельном кристаллографическому направлению [001]. Причиной 
образования набора деформационных полос является наличие локальных разориентаций 
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между участками исходного монокристалла. В разных областях его решетки реализуется 
различный выбор первичных систем скольжения, действие которых определяет 
последующую переориентацию решетки. Следствием этого также является то, что полосы 
деформации отличаются «скоростью» переориентации кристаллической решетки.  
На начальной стадии формирования деформационных полос наблюдается процесс 
их взаимодействия, по-видимому, связанный с проникновением дислокаций из одних 
полос в кристаллические решетки других. Следы данного взаимодействия можно видеть 
на рисунке 1.15 в виде «языков» на границе раздела полос А и В, В и С.  
          
  а                                             б                                                  в      
    
г 
а – исходная ориентировка монокристалла в виде проекции элементарной ячейки; б – 
ориентационная карта с пространственным изображением элементарных ячеек; в – 
специальные границы; г – ориентации кристаллической решетки вблизи границы между 
деформационными полосами (область F с «в» увеличена в 8,5 раз) 
Рисунок 1.15 Микроструктура монокристалла технического сплава Fe-3%Si после 




Таким образом, можно утверждать, что область (промежуточная полоса) между 
двумя полосами деформации с ориентировками близкими к {111}<112> «сохраняет» 
ребровую ориентацию в результате динамического равновесия противоположного 
действия систем скольжения в различных полосах деформации. С увеличением степени 
деформации промежуточная полоса уменьшается в размерах до тонкой переходной 
полосы или границы (рисунок 1.16, а). 
 
    
а                                                                                б 
а – ориентационная карта с пространственным изображением элементарных ячеек; б – 
специальные границы 
Рисунок 1.16 Микроструктура монокристалла технического сплава Fe-3%Si после 
деформации холодной прокаткой на ~ 60% 
Интересным фактом обнаруженным при проведении исследования является 
наличие между полосами специальных разориентаций (C и D, рисунок 1.15). Специальные 
разориентации возникают между наиболее отклоненными друг от друга полосами, и 
фиксируются в виде участков специальных границ, прерывающихся или переходящих 
одна в другую. Все обнаруженные специальные разориентации (∑9, ∑19а, ∑27а, ∑33а) по 
сути, составляют одно «семейство» взаимных ориентировок, которые образуются 
поворотом вокруг одной и той же оси ]101[  на близкие углы (таблица 1.3).  
Исследование ориентировок кристаллической решетки в полосах вдоль 
специальной границы (рисунок 1.15, г) показывает отсутствие плавных и наличие 
достаточно резких переходов (до 19°), которые невозможно объяснить локальными 
разориентировками решетки или приборной ошибкой. «Подстройка» кристаллических 
решеток под специальную ориентацию происходит с обеих сторон границы (в обеих 
полосах). Приграничные области, составляющие ~ 1-3 мкм, по ориентировкам могут 
заметно отличаться от основной (средней) ориентации полосы. Чем ближе разориентации 















Тип Количество ∆ перехода,° 








































Совокупность наблюдаемых фактов позволяет предположить, что появление 
специальных разориентаций при деформации между полосами является закономерным 
явлением, появляющимся при определенных соотношениях в ориентировках областей 
кристаллов (при достижении некоторой критической степени деформации). Причем на 
границе сопряжения полос перераспределение плотности дислокаций происходит таким 
образом, что возникают области практически точных специальных разориентаций, 
которые, как энергетически устойчивые объекты, сохраняются при дальнейшей 
деформации. Отметим, что образование области специальных ориентаций может служить 
одной из возможных причин «сохранения» ребровой ориентировки между 
деформационными полосами в процессе деформации. 
Очевидно, что чем ближе исходный монокристалл к ребровой ориентировке, тем 
проще получить при его деформации специальные разориентации, образующиеся 
поворотом решетки вокруг направления ]101[ . Однако в случае если отклонение 
исходного монокристалла от ориентировки (110)[001] достаточно велико и в процессе 
деформации полосы приобретают ориентировки отличные от {111}<112>, то граница их 
сопряжения также оказывается областью формирования специальных разориентаций, но 






1.1.4.2 Первичная рекристаллизация, связанная с переходными полосами, в 
деформированном монокристалле 
В результате градиентного отжига ранее деформированных образцов были 
зафиксированы различные стадии ПР. Текстура полностью рекристаллизованного 
материала является преимущественно Госсовской с некоторым рассеянием по всем углам. 
Исследование начальной стадии рекристаллизации показало, что зародыши ПР с 
ориентировками близкими к ребровой возникают в основном на двойниках деформации и 
полосах сдвига. В некоторых локальных областях, с низкой плотностью деформационных 
двойников и полос сдвига, преимущественными местами зарождения являлись 
переходные полосы (рисунок 1.17, а).  
Растущие зерна на начальной стадии ПР обладают явно выраженной вытянутостью 
вдоль переходной полосы, что указывает на предпочтительное направление их роста (НП). 
Подобный факт также зафиксирован при формировании новых зерен на границе раздела 
деформационный двойник – матрица [29]. По-видимому, процесс роста 
первичнорекристаллизованного зерна вдоль переходной полосы или деформационного 
двойника можно рассматривать как смачивание («wetting») их специальной границы, 
которая в данном случае является подложкой для зарождения и распространения нового 
совершенного кристаллита. Подобные процессы, связанные с наличием специальных и 
малоугловых границ, наблюдались при вторичной рекристаллизации [30]. 
Зерна, растущие при ПР от переходной полосы, большая часть из которых 
характеризуется наличием ребровой ориентировки (рисунок 1.17, б),  имеют с 
деформированной матрицей участки специальных границ 9, 11, 19а, 27а, 33а и 
29b (рисунок 1.17, в). Данные специальные границы совпадают с разориентациями, 
ранее зафиксированными между деформационными полосами. Это позволяет 
предположить, что зарождение новых зерен в процессе ПР связано с наличием участков 
специальных разориентаций вдоль переходной полосы.  
Важно отметить, что новые растущие зерна, зарождение которых не связано с 
переходными полосами, имеют с деформированной матрицей участки специальных 
границ, совпадающих со специальными ориентациями, выявленными между 












а – изображение в отраженных электронах; б, в – ориентационные карты с 
пространственным изображением элементарных ячеек; в – специальные границы 
Рисунок 1.17 Микроструктура монокристалла технического сплава Fe-3%Si на начальной 




1.1.5 Формирование специальных разориентаций, связанных с полосами сдвига, в 
структуре деформированного и отожженного монокристалла (110)[001] сплава         
Fe-3%Si 
 
Наличие полос сдвига фиксировалось только при достаточно больших степенях 
деформации – ε > 50 %. К этому моменту холоднокатаные монокристаллы имели 
развитую мезоструктуру, состоящую из деформационных полос (рисунок 1.18, а) 
разделенных переходными полосами. Также в структуре монокристаллов наблюдались 
утоненные и/или разделенные на отдельные фрагменты деформационные двойники 
(рисунок 1.18, а), возникшие на начальной стадии процесса прокатки.  
Металлографический анализ большого числа деформированных монокристаллов 
показал, что образование ПС всегда связано с переходными полосами (границами между 
деформационными полосами). ПС, имеющие одну и ту же плоскость габитуса, находятся 
в пределах одной деформационной полосы. 
Деформационные полосы, сформированные внутри деформированных 
монокристаллов с кристаллической решеткой исходно близкой к (110)[001], имеют 
ориентировки близкие к одной из двух симметричных ориентаций из {111}<112>         
(рисунок 1.18, а). Кристаллическая решетка полос сдвига, которые образуются в 
деформационных полосах с октаэдрической ориентировкой находится в почти точной 
ребровой ориентации (рисунок 1.18, в).   
Также следует отметить, что в проведенных экспериментах наблюдались ПС типа 
II [11]. По-видимому, появление ПС сдвига типа I связано с большими степенями 
деформации [31]. 
Интересным фактом, обнаруженным при проведении исследования является 
наличие между ПС и окружающей их матрицей точных специальных разориентаций 
(рисунок 1.18, б). Специальные разориентации фиксируются в виде участков специальных 
границ, прерывающихся или переходящих одна в другую. Все обнаруженные 
специальные разориентации (∑9, ∑19а, ∑27а, ∑33а) по сути, составляют одно «семейство» 
взаимных ориентировок, которые образуются поворотом вокруг одной и той же оси ]101[  








а – ориентационная карта с пространственным изображением элементарных ячеек; б – 
ориентационная карта с выделением специальных границ; в – ориентации внутри/около 
ПС с пространственным изображением элементарных ячеек 
Рисунок 1.18 Микроструктура монокристалла технического сплава Fe-3%Si после 




Исследование ориентировок кристаллической решетки в матрице и внутри полос 
сдвига по направлениям, пересекающим полосы сдвига (рисунок 1.18, в), показывает 
неизменность ориентации решетки в пределах объектов, составляющих мезоструктуру, с 
резким ее изменением при пересечении границы.     
До настоящего времени остаются неясными причины, вызывающие появление ПС, 
а также механизмы их образования. Появление ПС типа II на завершающих стадиях 
формирования переходных полос (как границ деформационных полос) при больших 
степенях деформации позволяет предположить следующий механизм их образования.  
Формирование деформационной полосы происходило за счет скольжения 
дислокаций по одной из двух симметричных систем {112}<111>, которые способствовали 
переориентации кристалла в направлении ориентировок {111}<112>. Известно [32], что 
скольжение решеточных дислокаций по плоскостям {112} более легко происходит в 
направлении двойникового сдвига. Таким образом, при формировании полосы 
деформации к ее границе подходят дислокации только одного знака данной системы 
скольжения. Следовательно, в процессе формирования полосы вблизи ее границ 
происходит накопление высокой дислокационной плотности.  
В некоторый момент времени в локальных областях вблизи переходной полосы 
дислокационная плотность превосходит критическую величину и, соответственно, 
начинается скольжение дислокаций {112}<111> в обратном направлении. В результате 
данного процесса происходит переориентация кристаллической решетки практически к 
исходному «ребровому» состоянию, с подстройкой решетки в приграничных областях 
(матрица-ПС) в ориентации близкие к специальным разориентациям. В качестве 
альтернативного объяснения формирования ПС также может быть принята модель 
формирования микрополос предложенная в [10].  
В результате градиентного отжига ранее деформированных образцов были 
зафиксированы различные стадии ПР. Текстура полностью рекристаллизованного 
материала является преимущественно Госсовской с некоторым рассеянием по всем углам. 
Исследование начальной стадии рекристаллизации показало, что зародыши ПР с 
ориентировками близкими к ребровой возникают практически на всех составляющих 





а – ориентационная карта с пространственным изображением элементарных ячеек; б – 
специальные границы 
Рисунок 1.19 Микроструктура монокристалла технического сплава Fe-3%Si на начальной 
стадии ПР (ɛ~ 50%) 
Зерна, растущие при ПР из полос сдвига, большая часть из которых 
характеризуется наличием ребровой ориентировки (рисунок 1.19, а), имеют с 
деформированной матрицей участки специальных границ 9, 19а, 27а и 33а (рисунок 
1.19, б). Данные специальные границы совпадают с разориентациями, ранее 
зафиксированными между полосами сдвига и деформационными полосами. Это позволяет 
предположить, что именно наличие специальных разориентаций (специальных границ) с 
деформированной матрицей позволяет участкам полос сдвига становится зародышами 
первичной рекристаллизации.  
Интересно отметить, что, зачастую, внутренние области растущего 
первичнорекристаллизованного зерна, отличаются по ориентации от его объемов 
примыкающих к границе с матрицей (рисунок 1.19). Причем данная граница является 
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большей частью специальной. Следует предположить, что в процессе роста зерна 
происходит подстройка кристаллической решетки его периферии под ориентацию 
матрицы.  
 
1.1.6 Влияние меди на процессы деформации и первичной рекристаллизации 
монокристаллов сплава Fe-3%Si 
 
Острота текстуры технического сплава Fe-3%Si может быть существенно улучшена 
за счет введения при выплавке меди [33-36]. Показано [36], что содержание в стали до   
0,7 мас. % меди не приводит к ухудшению магнитных свойств, поэтому добавки меди в 
таком количестве вполне допустимы.  
В настоящее время в сталь, производимую по любому варианту, рекомендуется 
(или допускается) вводить при выплавке до 0,2  мас.  % Cu. Однако существенное 
обострение текстуры при вторичной рекристаллизации и выигрыш в магнитных свойствах 
наблюдается только для ЭАС с нитридным ингибированием. При этом содержание меди 
должно быть ограничено 0,4-0,6 мас. % [33]. 
Хорошо известно, что растворимость меди в чистом железе при комнатной 
температуре составляет 0,2 мас. %. Таким образом, логично полагать, что вся избыточная 
медь в сплаве должна находиться в виде частиц медьсодержащей фазы, которая может 
служить дополнительной ингибиторной фазой при первичной или вторичной 
рекристаллизации, обостряя конечную ребровую текстуру (110)[001]. В различных 
исследованиях [36-39] в структуре наблюдались частицы ε-фазы (чистой меди), простых 
или комплексных сульфидов, оксидов или силицидов. Однако трудно ожидать, что столь 
разные по структуре, химическому составу и морфологии фазы могут одинаковым 
образом влиять на процессы деформации и рекристаллизации сплава Fe-3%Si. Таким 
образом, до настоящего времени механизм улучшения конечных свойств ЭАС за счет 
наличия меди остается неясным.  
Холодная прокатка монокристаллов. Для холодной прокатки были использованы 
полоски (0,28×280×30 мм) крупнозернистой ЭАС с удаленным электроизоляционным 
покрытием близкого химического состава (за исключением содержания меди). Образцы 
также отличались степенью совершенства ребровой текстуры и, соответственно, 
магнитными свойствами. Магнитные индукции и характеристики текстуры исследуемых 
образцов приведены в таблице 1.4. В дальнейшем все серии образцов подвергались 
холодной прокатке с величиной обжатия ~30 %. 
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Таблица 1.4. Магнитные свойства и степень совершенства ребровой текстуры исходных 
образцов электротехнической анизотропной стали 
№ 
обр. 





Средний угол рассеяния текстуры – α,°* 
1 0,54 1,90 1,97 6,0 
2 0,53 1,73 1,84 12,8 
3 0,05 1,80 1,90 10,0 
* - угол α представляет собой угол между направлением прокатки и проекцией 
кристаллографического направления [001] на плоскость прокатки 
Металл, легированный медью более склонен к деформационному двойникованию 
(рисунок 1.20, а, б). Двойники возникают на начальной стадии процесса деформации и 
наблюдаются практически во всех зернах. Большая плотность двойников наблюдается в 
зернах, характеризующихся более совершенной ребровой текстурой. В металле без меди 
двойникованию подвержены только зерна, имеющие самую острую ребровую текстуру 
(рисунок 1.20, в).  
Плотность двойников в металле с медью составляет  70±20 см-1, а в металле без меди 
3±2 см-1. Таким образом, плотность двойников в металле без меди составляет величину на 
порядок меньшую, чем у ЭАС содержащую 0,5 мас. % Cu. Дальнейшее увеличение степени 
деформации приводит к деформации матрицы, при этом плотность двойников остается 
постоянной. 
Согласно [8] деформацию ребрового монокристалла при холодной прокатке можно 
объяснить действием преимущественно одной системы скольжения типа {112}<111> при 
повороте решетки от (110)[001] до ]211)[111( . Так как в кристаллах с ОЦК-решеткой 
системы {112}<111> одновременно являются системами скольжения и двойникования, то 
начало деформации кристаллов двойникованием, свидетельствует о том, что медь в 




                              
    а                                          б                                        в 
а – серия образцов №1 (CCu ~ 0,5 мас. %); б – серия образцов №2 (CCu ~ 0,5 мас. %); в – 
серия образцов №3 (CCu ~ 0,05 мас. %) 
Рисунок 1.20. Влияние наличия меди в электротехнической стали на ее склонность к 
деформационному двойникованию при холодной прокатке (степень деформации ~30%) 
 
Деформация монокристаллов растяжением. Образцы для эксперимента 
(10×70×0,5 мм) были вырезаны из монокристаллов технического сплава Fe-3%Si 
направлением растяжения параллельно направлению холодной прокатки, т.е. близко 
параллельно к кристаллографическому направлению [001]. С целью оценки степени 
совершенства ребровой текстуры на исходных монокристаллах производилось измерение 
магнитной индукции и, затем, согласно [40] ее значение пересчитывалось в средний угол 
рассеяния текстуры (α). Результаты измерений магнитных свойств исходных 
монокристаллов и механических характеристик исследуемых образцов предствлены в 
таблице 1.5. 
Таблица 1.5. Магнитные свойства исходных ребровых монокристаллов и механические 
свойства образцов технического сплава Fe-3%Si 
№ 
















1 ( ~ 0,50) 1,14 1,45 1,60 2,70 ~16 104 253 16,5 
2 ( ~ 0,50) 1,53 1,82 1,89 1,65 ~ 0 114 304 13,5 
3 ( ~ 0,05) 1,23 1,48 1,60 2,70 ~16 154 269 11,1 






Все монокристаллические образцы характеризуются похожим видом кривых 
упрочнения. Однако, монокристаллы с близкой ориентацией попарно, вне зависимости от 
содержания в них меди, имеют подобные кривые упрочнения (рисунок 1.21) и близкий 
уровень механических свойств.  
 
Рисунок 1.21 Кривые упрочнения монокристаллических образцов технического сплава      
Fe-3%Si с содержанием меди ~ 0,5 мас. % (1, 2) и с содержанием меди ~ 0,05 мас. % (3, 4) 
Образцы с идеальной ориентировкой (110)[001] (№2, №4) имеют более высокие 
значения временного сопротивления разрыву и несколько более высокую интенсивность 
упрочнения в области пластического течения. Простой расчет факторов Шмида 
показывает, что для монокристаллов №2 и №4 на начальном этапе деформации 
активными являются четыре равноправных системы скольжения семейства {112}<111>, 
по сравнению с образцами №1 и №3, в которых скольжение дислокаций на начальном 
этапе также происходит по нескольким системам семейства {112}<111>, но с 
преимущественным выделением одной из них. По всей видимости, это приводит к более 
ранней переориентации кристаллической решетки и множественному скольжению в 
образцах №1 и №3 (по сравнению с образцами №2 и №4). 
Исследования микроструктуры показали, что резкое снижение напряжения в 
начале деформации в образце №4 связано деформационным двойникованием. 
Сравнительно быстрое разрушение образца №3, по-видимому, обусловлено случайными 
причинами (образование трещины у неметаллического включения). Таким образом, на 
деформационное поведение монокристаллов при их одноосном растяжении более 
существенное влияние оказывает их исходная ориентировка. Следовательно, наличие 
меди не влияет на скольжение дислокаций на стадии развитой пластической деформации 







Влияние меди на процессы первичной рекристаллизации в ранее 
деформированных монокристаллах. Исследование проводилось на полосках готовой 
ЭАС (0,28×280×30 мм) с удаленным электроизоляционным покрытием с содержаниями 
меди ~ 0,05 и ~ 0.5 мас. % (образцы №1 и №2 – ~ 0,05 мас. % Cu;  образцы №3 и №4 – ~ 0,5 
мас. % Cu). Образцы подвергали холодной прокатке со степенью деформации 64 % 
(прокатка до 0,1 мм).  
На холоднокатаных образцах проводился градиентный отжиг в интервале 
температур 400…900°С. Образцы №2 и №4 помещались в холодную печь в градиентную 
зону, после чего нагревались до 400°С с печью (скорость нагрева ~ 0,1 °С/с), затем до 
900°С образцы нагревались со скоростью ~ 0,004 °С/с, далее следовало охлаждение на 
воздухе. Образцы №1 и №3 помещались в разогретую печь в градиентную зону, где 
выдерживались в течение 10 минут с последующим охлаждением на воздухе. После 
обработки проводились металлографические исследования микроструктуры (рисунок 
1.22, номера рядов соответствуют номерам образцов). 
В деформированном состоянии в сплаве с медью основными элементами 
мезоструктуры (как уже показано выше) являются двойники деформации (рисунок 1.22, 
а). Сплав без меди в деформированном состоянии характеризуется наличием полос сдвига 
(рис. 1.22, а), в некоторых зернах наблюдаются деформационные полосы, разделенные 
переходными полосами.  
В образце №2 (CCu ~ 0,05 мас. %), проходившем нагрев с медленной скоростью, 
появление первых первичнорекристаллизованных зерен наблюдалось начиная с 
температуры ~ 550°С. Зародыши ПР формировались в полосах сдвига (рисунок 1.22, а) и в 
некоторых зернах на/в двойниках деформации. 
В образце с медью (№4) появление первых зародышей первичной 
рекристаллизации происходило на деформационных двойниках при более высокой 
температуре ~ 630 °С.  При этой температуре в образцах сплава без меди №2 наблюдалась 
интенсивная первичная рекристаллизация (более 50 % объема занято 
первичнорекристаллизованными зернами, рисунок 1.22, б).  
При ~ 660°С в образце №2 процесс первичной рекристаллизации был практически 
завершен, фиксировалось сравнительно крупное, достаточно равноосное зерно       
(рисунок 1.22, в). В образце №4 при данной температуре  наблюдалась ПР (более 50 % 
объема занято первичнорекристаллизованными зернами, рисунок 1.22, в).  
Отсутствие деформированных областей в структуре образца №4 наблюдалось 
только при температуре ~ 750°С (рисунок 1.22, г). Более крупное зерно в образце №4 по 
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сравнению с образцом №2 свидетельствует о заметно меньшем количестве зародышей ПР 
реализующихся в образцах сплава содержащих медь.  
 
 
        а                                                                б 
 
          в                                                                 г 
 
          д                                                           е 
а – 580°С;  б – 630°С;  в – 660°С;  г – 750°С; д – 880°С;  е – 900°С; ряды 1 и 2 – сплав с 
содержанием CCu  ~ 0,05 мас. %; ряды 3 и 4 – сплав с содержанием CCu  ~ 0,5 мас. %; ряды 2 
и 4 – скорость нагрева ~ 0,004 °/с; ряды 1 и 3 – скорость нагрева ~ 10 °/с 
Рисунок 1.22 Влияние меди на изменение микроструктуры деформированных 







Появление новых зерен в образцах, проходивших быстрый нагрев на первичную 
рекристаллизацию (№1 и №3), начинается независимо от содержания меди в сплавах 
практически одновременно при температуре ~ 880°С (рисунок 1.22, д). В образце №1 
зародыши ПР образуются как в поверхностном слое, так и в полосах сдвига. В образце №4 
новые зерна преимущественно образуются в поверхностном слое (рисунок 1.22, д).  
При температуре ~ 900°С (рисунок 1.22, е) ПР оказалась завершенной во всех 
образцах. При этом размер зерен в образцах, проходивших быстрый нагрев на ПР, для 
обоих химических составов сплавов оказывается достаточно близким. В образце №4, 
проходившем медленный нагрев на ПР, наблюдается самый крупный размер зерен, 
существенно превышающий средний размер кристаллитов после завершения процесса ПР 
при ~ 750°С. Последний факт свидетельствует о протекании в данном образце 
интенсивного нормального роста. 
Таким образом, наличие меди в деформированных монокристаллах Fe-3%Si 
замедляет процесс ПР в случае проведения отжига с низкой скоростью нагрева. 
Замедление процесса ПР выражается, как в смещении температурного интервала 
протекания ПР в область более высоких температур, так и в уменьшении количества 
зародышей ПР, что в свою очередь приводит к укрупнению 
первичнорекристаллизованного зерна. Очевидно, что эти процессы отражаются на 
текстурных характеристиках образцов и требуют отдельного изучения.   
 Исследования тонкой структуры образцов. Анализ микроструктуры на стадии 
деформации не показал каких-либо существенных различий между образцами сплава с 
содержанием меди 0,05 и 0,5 мас. % (рисунок 1.23, а, б). Более того, как в структуре, так и 
на электронограммах образцов признаков наличия частиц медной фазы не выявлено (на 
электронограмме (рисунок 1.23, а) наблюдаются слабые рефлексы FeO). По всей 
видимости, резкое повышение плотности дислокаций при деформации приводит к 
растворению частиц медьсодержащих фаз, т.е. к образованию пересыщенного твердого 
раствора.  
Микрофотографии образцов на стадии начала первичной рекристаллизации 
существенно отличаются. В образцах с содержанием меди 0,5 мас. % наблюдаются 
частицы сферической формы размером ~ 10-40 нм, хаотично распределенные по сечению. 
На электронограмме с данной области обнаруживаются рефлексы с характерными 
межплоскостными расстояниями чистой меди (рисунок 1.23, в, д). Результаты 
микрорентгеноспектрального анализа обнаруженных частиц (спектр 1 и 2, рисунок 1.23, е) 
показывают, что они содержат более 90 мас. % меди и до 10 мас. % железа (без серы и 
кремния). Полученный результат не является странным, так как выделения меди в железе 
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размером несколько нанометров могут содержать только 50-70% меди и иметь ОЦК-
решетку [41]. Обнаруженные частицы можно классифицировать как ε-фазу. 
            
а                                                     б 
           
в                                                       г 
           
д                                                      е 
а, в, д, е – CCu ~ 0,5 мас. %; б, г – CCu ~ 0,05 мас. %; а-г – микротруктура с изображениями 
микродифракций; д – темнопольное изображение в рефлексе Cu]200[ с «в»; е – область 
точечного микрорентгеноспектрального анализа; а, б – холодная прокатка (ε  ≈ 30%); в, г, д, 
е – начальные стадии первичной рекристаллизации 
Рисунок 1.23 Электронномикроскопический анализ образцов сплава с различным 
содержанием меди после деформации и начальных стадий первичной рекристаллизации 
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Частицы ε-фазы, как правило, расположены в теле матрицы, т.е. не на одиночных 
дислокациях или их скоплениях. Кроме того, появление частиц наблюдается только на 
стадии первичной рекристаллизации. Учитывая вышеперечисленное, трудно 
предполагать, что достаточно большие частицы ε-фазы (до 40 нм) могут препятствовать 
перераспределению дислокаций, формированию и росту зародышей рекристаллизации. 
По всей видимости, кроме формирования частиц ε-фазы, медь влияет на процессы 
структурообразования в сплаве Fe-3%Si на более высоком масштабном уровне. Т.е. через 
формирование атмосфер меди или когерентных предвыделений меди на дислокациях, 
которые приводят к изменению фундаментальных характеристик кристаллической 
структуры (барьер Пайерлса и энергия дефекта упаковки) и, следовательно, повышению 
температуры ПР (см. выше).  
При подобном механизме влияния меди на структурообразование в сплаве Fe-
3%Si, представленные электронномикроскопические фотографии не могут дать 
достаточной информации для объяснения полученных экспериментальных результатов. 
Таким образом, дальнейшие исследования должны быть направлены на изучение 
особенностей дислокационной структуры на атомном уровне и опираться на результаты 
первопринципных расчетов. 
 
1.1.7 Вторичная рекристаллизация в сплаве Fe-3%Si с однокомпонентной текстурой 
(110)[001] 
 
Важным фактором, оказывающим влияние на аномальный рост зерен, является 
структурное и текстурное состояние материала (размеры и морфология зерен, острота 
основной компоненты текстуры, наличие и совершенство слабых ориентировок и т.п.) 
перед началом ВР. Поэтому, для выяснения кристаллографических закономерностей, 
связанных с аномальным ростом, может быть использован материал с острой 
однокомпонентной текстурой первичной рекристаллизации (ПР), в котором возможно 
наблюдать начальные стадии ВР. Как отмечалось выше прокатка монокристаллов 
исходной ребровой ориентировки (110)[001] сплава Fe-3%Si приводит к формированию 
двух симметричных октаэдрических ориентировок {111}<112>, а последующий 
рекристаллизационный отжиг – к ребровой текстуре с некоторым рассеянием 
ориентировок по всем углам. Это означает, что реализация процесса аномального роста в 
полученной текстурованной матрице с ребровой текстурой позволит исследовать 
присущие процессу ВР закономерности.   
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Для проведения исследований использовались образцы промышленного сплава Fe-
3%Si (готовая ЭАС). Химический состав исследуемых образцов определяли с 
применением рентгеноспектрального анализа: C – 0.002 мас.%, Si – 3.08 мас.%,  Al – 0.009 
мас.%, N – 0.001 мас.%, Mn – 0.31 мас.%, S – 0.004 мас.%, Cu – 0.51 мас.%, P – 0.008 
мас.%, Cr – 0.02 мас.%, Ni – 0.02 мас.%, Ti – 0.003 мас.%.  
Образцы представляли собой монокристаллические или состоящие из нескольких 
крупных зерен пластины технического сплава Fe-3%Si размерами 0.50×280×30 мм с 
ориентировкой близкой к (110)[001]. Пластины прокатывались с толщины 0.50 до 0.15 мм 
(степень деформации ~ 70 %), затем разрезались пополам. Полученные от одного 
исходного монокристалла образцы отжигали по двум режимам: 1) схема 1 – отжиг при 
800ºС в течение 10 минут с последующим охлаждением в потоке холодного азотного 
защитного газа (скорость нагрева ~ 4 º/c); 2) схема 2 – нагрев образцов со скоростью 
разогрева печи (~ 0,05 º/c) до 400ºС, затем регулируемый нагрев со скоростью 0,004 º/c до 
800ºС с последующим быстрым охлаждением (подобно схеме 1). Чтобы вызвать в 
материале ВР образцы подвергались дальнейшему нагреву со скоростью ~ 0,05 º/c вплоть 
до температуры 1100ºС. Во всех образцах фиксировалась эффективная температура 
начала ВР (ТНВР), как температура появления в структуре зерен, имеющих размер, заметно 
превышающий толщину образца. 
Влияние скорости нагрева на формирование структуры первичной 
рекристаллизации. Образцы, проходившие быстрый нагрев (схема 1) при отжиге на ПР 
характеризуется заметно меньшим средним размером зерна (рисунок 1.24, а, б). При 
медленном нагреве (схема 2), фиксируется некоторая вытянутость кристаллитов в 
направлении, образующем угол с направлением прокатки ~ 25°. Такая форма зерен, по 
всей видимости, связана с их происхождением: зародыши ПР могут формироваться на 
границах деформационных двойников и впоследствии разрастаться вдоль этих же границ 
[42]. Форма первичнорекристаллизованных зерен при медленном нагреве образцов 
позволяет говорить о том, что больший размер кристаллитов в этом случае связан с 
формированием меньшего числа зародышей при ПР, а не с увеличением их размеров 
вследствие развития собирательной рекристаллизации (в течение длительного времени 
нагрева). 
Исследования текстуры образцов, проведенные методом ориентационной 
микроскопии, показывают, что в обоих случаях основной объем материала составляют 
зерна с Госсовской ориентировкой (рисунок 1.24, д-ж). Это является естественным 
следствием того, что зародыши ПР образующиеся на основных составляющих 
мезоструктуры (полосах деформации, полосах сдвига, деформационных двойниках) 
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имеют преимущественно ребровую ориентацию, и хорошо согласуется с результатами 
работ [9, 11, 22, 28, 31]. Рассеяние основной ориентировки в обоих типах образцов 
составляет близкие величины: по α ~ ± 3º, по β ~ ±10º, по γ ~ ±7º (рисунок 1.24, е, ж). 
    
а                                                                     б 
=500 µm; IPF Y; Step=8 µm; Grid206x134    =500 µm; IPF Y; Step=10 µm; Grid189x129  
в                                                                     г 
       
д                                            е                                             ж 
а, б – изображения в отраженных электронах; в, г – ориентационная карта с НН; д, е, ж – 
прямые полюсные фигуры (ППФ) {110}; а, в, е – отжиг по схеме 1 (скорость нагрева ~ 4 
º/c);  б, г, ж – отжиг по схеме 2 (скорость 0.004 º/c); д – ППФ {110} исходного 
монокристалла 
Рисунок 1.24 Микроструктура и текстура рекристаллизованных образцов, полученных из 






Существенное влияние скорость нагрева при отжиге оказывает на формирование 
слабых компонент текстуры (рисунок 1.24, е, ж). При быстром нагреве (схема 1) основное 
количество зерен с не ребровыми ориентировками фиксируется в поверхностных 
горизонтах образцов (рисунок 1.24, а, в). В случае медленного нагрева (схема 2) 
количество зерен, имеющих ориентировки, отличающиеся от основной текстуры 
матрицы, оказывается существенно большим (рисунок 1.24, б, г, ж), причем часть 
«незакономерно» ориентированных кристаллитов находится в средних слоях полосы.   
Большую часть зерен, сформировавшихся в приповерхностной области можно 
рассматривать как спектр рассеянных ориентировок {120}<210>…{351}<103>. 
Приповерхностные области полосы в процессе деформации находились в несколько 
измененном напряженном состоянии, связанном с трением, что по всей видимости 
приводило к их дополнительной переориентации. В таком случае при деформации наряду 
со скольжением по основной системе {112}<111> [43], происходит дополнительное 
скольжение по нескольким системам {110}<111>. По всей вероятности это и приводит к 
переориентации кристаллической решетки в ориентировки обнаруженного спектра 
(отклонение по плоскости от (110) не превышает 20°). 
При медленном нагреве на ПР во внутренних объемах образцов фиксируется 
заметное количество зерен, имеющих специальные границы 29а (поворот вокруг оси 
[100] на 43.66º) и 5 (поворот вокруг оси [100] на 36.87º). В текстуре подобных образцов 
можно также наблюдать выраженные компоненты ~ {110}<110> и {100}<001>. 
Происхождение этих кристаллитов может быть связано с разрастанием 
переориентированных у поверхности участков деформационных двойников или с 
формированием зародышей в переходной полосе.  
Начальные стадии вторичной рекристаллизации. Дальнейший нагрев 
технического сплава Fe–3%Si, в котором уже прошла ПР, приводит к прохождению в нем 
двух конкурирующих процессов: нормального роста и ВР. В структуре таких образцов 
матричное зерно имеет заметно больший размер, чем после ПР, кроме того, некоторые 








а – изображение в отраженных электронах; б – ориентационная карта с изображением 
элементарных кубических ячеек кристаллической решетки 
 
Рисунок 1.25 Микроструктура образца технического сплава Fe–3%Si–0,5%Cu с аномально 
растущими зернами 
 
В случае образцов, обработанных по схеме 1, ТНВР имеет значение ~ 850-880ºC, что 
на ~ 80ºC меньше, чем в материале, обработанном по схеме 2. Меньшая температура 
начала аномального роста, в данном случае, определяется средним размером зерен 
основной ориентировки, который определяет величину движущей силы ВР 
(зернограничную энергию) в образцах.  
Исследования локальной текстуры показали, что в матрице с Госсовскими  зернами 
большая часть аномально растущих кристаллитов имеет ориентации близкие к ~ 
{521}<012>  (рисунок 1.25, б). Часть ВР зерен имеют с некоторыми ребровыми зернами 
матрицы специальные границы 9 (поворот вокруг оси [110] на 38.94º) или 39b (поворот 
вокруг оси [321] на 50.13º). В спектре ориентировок, которые наблюдаются в поверхности 
образцов, можно выделить зерна с ориентировками близкими к зафиксированным 
ориентировкам ВР. Таким образом, можно полагать, что данные зерна аномально растут 





В настоящее время интенсивно обсуждается роль специальных границ в 
формировании зародышей вторичной рекристаллизации [19-21], причем достоверных 
экспериментальных доказательств роли специальных границ в процессах ВР нет. Факт 
наличия специальных границ (9) между аномально выросшими зернами и зернами, 
имеющими ребровую ориентировку, можно считать косвенным доказательством роли 
специальных разориентаций в процессе ВР. В структуре ПР также фиксируются зерна, 
которые имеют специальные границы 21b (поворот вокруг оси [211] на 44.42º) и 35b 
(поворот вокруг оси [331] на 43.23º) с кристаллитами матрицы (рисунок 1.25, б). 
Предположительно, происхождение данных кристаллитов также связано с 
формированием зародышей ПР на поверхности образца. 
Ориентировки вторичнорекристаллизованных зерен. Дальнейшее повышение 
температуры отжига до 1100°С  приводит к прохождению ВР в 90 % объема материала. 
Интересно отметить, что полученная в результате высокотемпературного отжига 
структура образцов, исходно состоящих из нескольких зерен близких ориентировок 
(110)[001], представляет собой совокупность макрообластей, повторяющих (с учетом 
деформации) крупнозернистую структуру исходных образцов (рисунок 1.26, а). Можно 
выделить два основных типа областей: 1) одно или несколько новых аномально выросших 
зерен заполняют весь объем исходного ребрового кристаллита; 2) весь объем исходного 
кристаллита заполнен зернами, выросшими по механизму нормального роста. Очень 
редко наблюдается ситуация когда в пределах исходного кристаллита новые зерна ВР 
соседствуют с участками нормального роста. 
Методом ориентационной микроскопии были проведены исследования 
ориентировок аномально выросших кристаллитов и участков, где реализовался 
нормальный рост зерен. При нормальном росте зерен сохраняется ребровая ориентация, 
сформированная в процессе ПР (рисунок 1.26, б, в). Ориентировка аномально выросших 
зерен характеризуется значительным рассеянием, что связано с их происхождением из 
областей, которые исходно имели разные отклонения от Госсовской текстуры ПР. Однако, 
большое количество зерен ВР имеют ориентации близкие к ~ {521}<012>, что хорошо 
согласуется с результатами, приведенными выше. Как уже указывалось ранее, наиболее 
вероятное место их зарождения – поверхность образцов. Заметная часть зерен ВР имеет 
ориентировки, близкие к {100}<001>. По всей видимости, данные зерна также росли из 
поверхности образцов. Следует отметить, что ориентировка {100}<001> находится в 
специальной разориентации 29a по отношению к ребровой матрице, т.е. начало ее роста 
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а – микроструктура образца; б, г – ППФ {100}; в, д – ППФ {110}; б, в –  участки 
соответствующие нормальному росту зерен; г, д – участки соответствующие аномальному 
росту зерен 
Рисунок 1.26 Микроструктура и прямые полюсные фигуры с областей образцов после 
высокотемпературного отжига 
Вторичная рекристаллизация в пределах области исходного зерна ориентации 
(110)[001]. Методом ориентационной микроскопии была исследована область образца, 
прошедшего высокотемпературный отжиг, где аномально выросшие зерна соседствовали 
с областью, в которой реализовался нормальный рост. Причем в исходном образце данная 
область соответствовала одному монокристаллу с ориентировкой  Госса.  
Мелкие зерна имеют ориентировку близкую к (110)[001], соответствующую 
ориентировке исходной матрицы (рисунок 1.27, а, б). Аномально выросшие кристаллиты 
характеризуются набором ориентировок близким к {521}<012>. При этом зерна близких 
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ориентаций локализованы в определенных областях, две из которых вытянуты 
приблизительно вдоль направления прокатки. Часть зерен ВР разных ориентировок 
находятся в специальных разориентациях 15,  23 и 51в по отношению друг к другу. 
=1000 µm; IPF X; Step=20 µm; Grid132x90      
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в                                                                  г 
а – изображение в отраженных электронах; б – ориентационная карта с изображением 
элементарных кубических ячеек кристаллической решетки; в – экспериментальная ППФ, г 
– расчетная ППФ 
 
Рисунок 1.27 Ориентационные карты и экспериментальные  и расчетные  ППФ {100} 
образца технического сплава Fe–3%Si–0,5%Cu после высокотемпературного отжига 
 
На рисунке 1.27, (в) представлена прямая полюсная фигура (ППФ) {001}, 
полученная с области, изображенной на рисунке 1.27, а. Видно, что расположение 
рефлексов вторичнорекристаллизованных зерен имеет закономерный характер. 
Проведенный анализ показал, что эти ориентации могут быть описаны квартетом 
ориентировок, полученным поворотами исходной ориентировки (110)[001] вокруг осей 
]011[ , ]101[ , ]101[  и ]110[  на углы ~ 30. Строгая кристаллографическая связь между 
исходной и конечными ориентировками зерен указывает на неслучайное происхождение 





Естественно полагать, что границы между данными зернами имеют особые 
свойства. В частности к установленной ориентационной связи решеток ребровой матрицы 
и зерен ВР сравнительно близки четыре специальные разориентации: 9, 19а, 27 и 
33а. Данные разориентации получаются поворотом вокруг оси типа <110> на углы: ~20 
(33а), ~ 27 (19а); ~ 32 (27а) и ~ 39 (9). На рисунке 1.27, г представлена расчетная 
ППФ {001}, полученная поворотом исходной ребровой ориентировки (ее направление 
[001] отклонено от направления прокатки на угол ~ 5) вокруг отмеченных осей на угол 
27 (19а). Наложение ППФ показывает их хорошее совпадение. В связи с исходным 
рассеянием ребровой текстуры экспериментальная ППФ с приблизительно одинаковой 
точностью может быть описана специальными разориентациями 19а, 27а, 9 и 33а.    
Можно показать, что если ориентировки «3», «2» и «1» образованы, как 
разориентации 19а по отношению к исходной ребровой, то вид матриц перехода при 
некотором рассеянии по отношению к друг другу будет близок к матрицам перехода, 
дающим решетку совпадающих узлов (РСУ) 23, 15 или границу общего типа. 
Естественным следствием этого является наличие специальных разориентаций 23 
(ориентировки «3» и «1»,  «2» и «1») и 15 (ориентировки «3» и «1») между 
вторичнорекристаллизованными зернами.  
 По отношению к ребровой ориентировке, существует 12 возможных вариантов 
реализации специальной разориентации 19а (см. например [24]). При этом в текстуре 
вторичной рекристаллизации (рисунок 1.27, в) обнаруживается только четыре набора 
дискретных ориентировок (с учетом рассеяния). Анализ текстур первичной 
рекристаллизации и нормального роста показывает, что данные наборы уже представлены 
в спектре рассеяния существующих слабых ориентировок указанных текстур (рисунок 
1.24). Их появление связано с переориентацией кристаллической решетки у поверхности в 
процессе холодной прокатки.  
По всей видимости, в процессе отжига, когда происходит движение высокоугловых 
границ (завершение ПР и дальнейший нормальный рост), границы отдельных зерен 
близких к {521}<012>, в локальных областях, приобретают особые свойства и становятся 
высоко подвижными. Близость разориентаций между аномально выросшими 
кристаллитами и основной ориентировкой текстуры ПР к специальным разориентациям, 
позволяет полагать, что эти границы, «скатываются» в более энергетически выгодные 
структурные положения, т.е. становятся специальными границами. Свойства таких границ 
позволяют отдельным зернам расти аномально, например, по механизму «смачивания» 
[30]. Широкий спектр рассеяния слабых ориентировок текстуры ПР и близость 
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кристаллографических осей разориентации по отношению к (110)[001] (наследованная 
через процесс деформации и ПР), предполагает, что в локальных областях образца 
ведущую роль могут играть различные специальные разориентации с осью типа <110> и 
близкими углами поворота:  9, 19а, 27а, и 33а.  
Необходимо отметить, что описание полученного экспериментального результата, 
с одинаковой точностью, набором различных специальных разориентаций может также 
говорить о том, что процесс ВР связан с границами промежуточных между специальными 
разориентаций, не образующими РСУ (границами общего типа с углами разориентаций 
20…40). Однако то, что в процессе ВР высокую подвижность получают границы зерен 
лишь определенного дискретного набора кристаллографических ориентировок (с 
близкими углами поворота и одним семейством осей разориентации относительно 
основной ориентировки матрицы) позволяет называть такие границы специальными, 
независимо от кристаллографической структуры и наличия РСУ, и выделять из набора 
границ общего типа. Очевидно, что структура и свойства подобных границ нуждаются в 
дальнейшем исследовании.  
 
1.1.8 Специальные границы в процессе вторичной рекристаллизации 
 
В качестве материалов для проведения исследований использовались образцы 
горячекатаной электротехнической анизотропной стали. Химический состав стали 
приведен в таблице 1.6. Образцы прокатывались без промежуточного отжига на конечную 
толщину 0,30 мм и подвергались рекристаллизационно-обезуглероживающему и 
высокотемпературному отжигу по стандартным режимам (рисунок 1.28). Также с целью 
определения эффективной температуры вторичной рекристаллизации и исследования 
начальной стадии аномального роста зерен часть образцов вместо высокотемпературного 
подвергали градиентному отжигу. 
 
Таблица 1.6  Химический состав образцов электротехнической анизотропной стали 
C Si Al N Mn S Cu P Cr Ni Ti 






ГП – горячая прокатка; ХП – холодная прокатка; ОО – рекристаллизационно-
обезуглероживающий отжиг; ВТО – высокотемпературный отжиг 
 
Рисунок 1.28 Схема отбора исходных образцов технического сплава Fe - 3 % Si 
 
1.1.8.1 Структура и текстура технического сплава Fe - 3 %  Si после вторичной 
рекристаллизации 
 
Выбранная при проведения исследований схема обработки технического сплава 
Fe-3%Si не совпадает ни с одним известным промышленным способом производства 
электротехнической анизотропной стали [33, 34]. Известно, что при такой обработке в 
металле будет проходить ВР, но без необходимых для ЭАС магнитных свойств. 
При проведении обработки в соответствии со схемой (рисунок 1.28) после 
высокотемпературного отжига был получен материал с сравнительно низким уровнем 
магнитной индукции  В800 = 1,62…1,72 Тл. Данные уровень магнитных свойств 
соответствует отклонению оси [001] от направления прокатки на углы α и β  - 12…20 ° 
[40]. 
Проведенный металлографический анализ полученных образцов (рисунок 1.29) 
показал, что их структура состоит из крупных вторичнорекристаллизованных зерен, со 






Рисунок 1.29 Макроструктура технического сплава 
Fe - 3 %  Si с низким уровнем магнитной индукции (B800 ~ 1,67 Тл) 
 
Для исследования ориентации зерен вдоль направления параллельного НП были 
нарезаны образцы с шагом 15 мм. Образцы собирались в пакеты, которые исследовались с 
НП в сканирующем электронном микроскопе с применением метода EBSD (рисунок 1.30).   
 
 
Белыми полями выделены места съемки дифрагированного излучения для анализа 
ориентироки зерен 
Рисунок 1.30. Микростуктура (в отраженных электронах) наборов пластин 





Съемка дифрагированного излучения производилась с малых равных областей, 
каждая из которых соответствовала единственному вторичнорекристаллизованному зерну. 
Было исследовано 2 пакета, на каждом съемка производилась приблизительно с 50 зерен.   
Полученные прямые полюсные фигуры с двух пакетов накладывались друг на 
друга с целью получения более статистически значимого результата. Результат 
исследований представлен на рисунке 1.35 в виде прямых полюсных фигур двух типов: с 
выделением областей приблизительной одной интенсивности полюсной плотности 
(рисунок 1.31, а, б, в) и с нанесением полюсов от отдельных 
вторичнорекристаллизованных зерен (рисунок 1.31, г, д, е).   
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а, г – {100}; б, д – {110}; в, е – {111}; а, б, в – области приблизительно равной 
интенсивности полюсной плотности; г, д, е – полюса отдельных зерен, ● – полюса 
идеальной ориентировки (110)[001] 
Рисунок 1.31 Прямые полюсные фигуры с вторичнорекристаллизованных зерен 




Прямые полюсные фигуры с выделением областей приблизительной одной 
интенсивности полюсной плотности (рисунок 1.31, а, б, в) говорят о том, что в результате 
вторичной рекристаллизации в образцах технического сплава Fe-3%Si сформирована 
ребровая текстура (110)[001] с существенным рассеянием по всем углам (до 25 о). Более 
информативными оказались прямые полюсные фигуры с полюсами от отдельных 
вторичнорекристаллизованных зерен (рисунок 1.31, г, д, е).  Интересно отметить, что в 
сформированной структуре практически отсутствуют вторичнорекристаллизованные 
зерна с острой ребровой текстурой. Полученную текстуру можно трактовать как 
состоящую из двух рассеянных по всем направлениям приблизительно на 14 о компонент 
{110}<115>. Центры рассеяния данных компонент отклонены по углу α от идеальной 
ориентировки (110)[001] также на 14 о.  
 
1.1.8.2 Начальные стадии процесса вторичной рекристаллизации 
 
Структурное состояние начала вторичной рекристаллизации, металлографически 
фиксировалось в образцах подвергнутых градиентному отжигу перед фронтом 
аномального роста зерен (рисунок 1.32.). С использованием градиентного отжига была 
также зафиксирована эффективная температура начала вторичной рекристаллизации, как 
температура, соответствующая фронту аномального роста, которая оказалась равной ~ 900 
оС. Очевидно, что реальная температура начала вторичной рекристаллизации составляет 
величину меньшую на несколько десятков градусов.  
Формирование центров вторичной рекристаллизации происходило 
преимущественно в подповерхностной области, в горизонтах, отстоящих от поверхности 
на 1/10…1/6 толщины образцов (рисунок 1.32.). Интересно отметить, что исследуемые 
области структуры содержали существенно большое количество аномально растущих 
зерен на единицу площади поверхности, чем фиксируется в материале, где полностью 
прошла вторичная рекристаллизация. Т.е. далеко не все вторичнорекристаллизованные 





    
Рисунок 1.32. Начало вторичной рекристаллизации в техническом сплаве Fe-3%Si 
 
Образцы с зафиксированным началом вторичной рекристаллизации были также 
исследованы на сканирующем электронном микроскопе с применением метода EBSD 
(рисунок 1.33, 1.34). Также были построены прямые полюсные фигуры, как для 
определения ориентации отдельных зерен, так и для определения интегральной 
ориентировки матрицы вторичной рекристаллизации. 
На рисунке 1.33, г приведены полюсные фигуры, полученные дифрагированным 
излучением с области, в основном представленной  аномально растущим зерном (рисунок 
1.33, а, б).  Можно сделать вывод, что растущее зерно, ось [001] которого отклонена от НП 
на 19 °, является характерным представителем кристаллитов составляющих структуру, 
полученную в результате низкотемпературной вторичной рекристаллизации.  
  В ряде случаев внутри аномально растущих зерен наблюдаются мелкие 
кристаллиты практически сферической формы, являющиеся остатками поглощаемой 
матрицы (рисунок 1.33, а). Также на достаточно гладком фронте аномально растущего 
зерна иногда наблюдаются не поглощенные отдельные зерна или группы кристаллитов 
матрицы. Эти кристаллиты имеют с аномально растущим зерном специальные границы 
∑3, либо близкие к ней ∑13.  Данный факт однозначно подтверждает наличие различной 
подвижности специальных границ, и косвенно указывает на роль специальных границ при 
вторичной рекристаллизации. Методом EBSD были проведены исследования 
ориентировок мелких зерен, находящихся между аномально растущими кристаллитами, 
т.е. матрицы вторичной рекристаллизации (рисунок 1.34, а). Полученные прямые 
полюсные фигуры позволяют идентифицировать текстуру матрицы вторичной 















а – ориентационная карта по второму углу Эйлера; б – ориентационная карта с указанием 
специальных границ; в – частота обнаруженных специальных границ; г – прямые 
полюсные фигуры изображенной на рисунке области, слева на право - {100}, {110}, 
{111}; НН – параллельно вертикальному направлению; ПН -  параллельно 
горизонтальному направлению. 
Рисунок 1.33 Микроструктура и текстура области технического сплава Fe-3%Si, в которой 














а – ориентационная карта по второму углу Эйлера; б, в – прямые полюсные фигуры 
изображенной на «а» области, слева на право - {100}, {110}, {111}; б - области 
приблизительно равной интенсивности полюсной плотности; в – полюса отдельных зерен, 
● – полюса ориентировок, находящиеся в специальной ориентации Σ5 по отношению к 
ориентировкам {110}<115>; НН – параллельно вертикальному направлению; ПН -  
параллельно горизонтальному направлению 
 
Рисунок 1.34 Микроструктура и текстура области технического сплава Fe - 3 % Si, в 




По данным японских специалистов в случае низкотемпературной вторичной 
рекристаллизации (ТНВР ~ 900 °) среди зародышей аномального роста преобладают зерна с 
ориентировками близкими к {110}<115> (или (110)[001] ± 14 °), которые имеют с 
ближайшим окружением специальные границы типа ∑5. Для всех возможных 
ориентировок, находящихся в специальной разориентации ∑5 по отношению к 
ориентировкам {110}<115> (основным в текстуре вторичной рекристаллизации). 
Полюсные фигуры строились поворотом двух ориентировок {110}<115> на 37 ° вокруг 
кристаллографических осей <110>. Полученные идеальные полюсные фигуры 
накладывались на реальные полюсные фигуры матрицы вторичной рекристаллизации 
(рисунок 1.34, в). Полученный результат показывает хорошее совпадение теоретически 
рассчитанной текстуры (с учетом возможных рассеяний ориентировок) с реальной, и 
может служить косвенным доказательством доминирующей роли специальных границ ∑5 
при образовании зародышей аномального роста в процессе низкотемпературной 
вторичной рекристаллизации.  
 
1.1.9 Влияние содержания меди, исходной структуры и схемы обработки на 
магнитные свойства сверхтонкой электротехнической анизотропной стали 
 
Сверхтонкая (0.01-0.15 мм) электротехническая анизотропная сталь (ultra-thin 
silicon steel) – является важнейшим магнитно-мягким материалом, использующимся для 
изготовления магнитопроводов высокочастотных устройств. Технология ее производства 
предполагает холодную прокатку полосы крупнозернистой (5-30 мм) электротехнической 
анизотропной стали (ЭАС) с совершенной ребровой текстурой толщиной ~0.3 мм (или 
менее) и последующий отжиг на первичную рекристаллизацию [44]. До настоящего 
времени сохраняется значительный интерес к механизму формирования текстуры, 
определяющей уникальные свойства данного продукта [45-47].  
Традиционно для производства сверхтонкой ЭАС используется заготовка (тонкая 
ЭАС) с определенным размером зерна и минимальным содержанием меди. Настоящая 
работа посвящена исследованию влияния меди, исходной структуры и параметров отжига 
на конечный уровень магнитных свойств данного продукта. 
В качестве материалов для исследований были использованы три серии образцов, 
представляющие собой наборы полосок 0,30×280×30 мм из ЭАС. Образцы отличались 
химическим составом (главным образом наличием меди), совершенством ребровой 
текстуры (110)[001] (магнитными свойствами) и средним размером 
вторичнорекристаллизованных зерен (таблица 1.7, рисунок 1.35). В каждую серию 
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отбирались образцы с приблизительно одинаковым уровнем магнитных индукций В800 и 
В2500. Отклонение зерен вторичной рекристаллизации (ВР) от идеальной ориентировки 
(110)[001] выражено углом α. Угол α  представляет собой угол между направлением 
прокатки (НП) и проекцией кристаллографического направления [001] на плоскость 
прокатки (плоскость прокатки описывается направлением нормали к ней (НН)). Угол α 
можно определить из прямых полюсных фигур (ППФ) или из направления основных 
доменов [48]. 
 
Таблица 1.7 Химический состав, магнитные свойства и средний угол α 
№  серии 
образцов 
Содержание элементов, мас. % Мин…макс/среднее 
α, ° 
C Si Mn S Al N Cu В800, Тл В2500, Тл 



















            
а                              б                             в 
а – серия №1; б – серия №2; в – серия №3 
Рисунок 1.35 Макроструктура исходных образцов ЭАС 
 
Для получения образцов сверхтонкой электротехнической анизотропной стали (0,1 
мм) использовались две схемы обработки (рисунок 1.36). Все образцы прокатывались в 





отжиг на первичную рекристаллизацию (ПР) с 300 до 850ºС  со скоростью нагрева       
0,004 º/с (15 º/час, т.н. регулируемый нагрев – РН) – схема 1 (рисунок 1.36, а). Вторая 
половина образцов отжигалась на ПР, за счет помещения в разогретую до 850ºС печь на 5 
минут (, т.н. рекристаллизационный отжиг – РО) – схема 2 (рисунок 1.36, б). В качестве 
окончательного отжига для обеих схем применялась рафинирующая 
высокотемпературная обработка при 1050ºС (ВТО) в атмосфере сухого водорода. После 






Рисунок 1.36 Схемы получения сверхтонкой  ЭАС (пояснения в тексте) 
 
Исследования доменной структуры образцов производили при помощи магнитной 
линзы, производства фирмы «ORB» методом магнитной металлографии. Магнитные 
свойства измеряли в однополосочном аппарате TWM-8S. Магнитная индукция 
определялась при фиксированных значениях напряженности магнитного поля (800 и    
2500 А/м). Удельные магнитные потери определялись при частоте электромагнитного 
поля 50 Гц (измерение при частотах значительно превышающих 50 Гц на аппарате TWM-
8S невозможно) и магнитной индукции 1.5 и 1.7 Тл (Р1.5/50 и Р1.7/50, соответственно). 
Погрешности определения: магнитной индукции В0,5% 2 единицы последнего разряда; 
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удельных потерь Р1.0%2 единицы последнего разряда; коэрцитивной силы Hc3.0%2 
единицы последнего разряда. Все полученные данные усредняли по десяти измерениям.  
 
1.1.9.1 Структурные преобразования и магнитные свойства образцов 
 Проведенные измерения свойств образцов после промежуточной и окончательной 
термообработок показали существенные отличия в изменении магнитной индукции в 
зависимости от степени совершенства исходной текстуры, наличия в материале меди и 
скорости нагрева при отжиге на ПР (рисунок 1.37, таблица 1.8). 
После обоих типов отжига на ПР магнитные свойства образов всех серий в среднем 
оказываются заметно меньшими, чем их исходные свойства. Однако данная разница 
меньше у серии №2 (образцы с самым низким уровнем исходной магнитной индукции). 
Причем в этой серии появляются отдельные образцы, у которых наблюдается 
воспроизведение магнитных свойств после прокатки и «медленного» отжига на ПР. Также 
следует отметить, что только у данной серии для всех скоростей нагрева при отжиге на ПР 
наблюдается четко выраженная корреляционная зависимость: чем выше исходные 
магнитные свойства, тем выше магнитные свойства материала после промежуточного 
отжига (рисунок 1.37). 
Проведение ВТО на образцах серии №2 приводит к резкому улучшению 
магнитных свойств вне зависимости от вида предшествующей обработки (рисунок 1.37). 
Для образцов серии №1 проведение ВТО приводит к небольшому снижению магнитных 
свойств. Для образцов серии №3 после завершения цикла термических обработок: 
магнитные свойства несколько улучшаются в случае быстрого нагрева на ПР; магнитные 
свойства остаются практически неизменными в случае проведения отжига на ПР с 
медленной скоростью. 
Исследования макроструктуры образцов после ВТО показали, что в материале 
содержащем медь в количестве ~ 0,5 мас. %, с исходно острой текстурой вне зависимости 
от параметров отжига на ПР большую часть объема занимают 
вторичнорекристаллизованные зерна. Полученная в результате ВТО структура 
представляет собой совокупность макрообластей, повторяющих (с учетом деформации) 
крупнозернистую структуру ВР исходных образцов. 
Причем большая часть бывших ребровых кристаллов полностью заполнена новыми 
аномально выросшими зернами. В двух оставшихся сериях образцов при всех 
реализованных схемах обработки аномально выросшие кристаллиты наблюдаются крайне 
редко – как единичные отдельные зерна. 
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Таблица 1.8 Взаимосвязь исходных магнитных свойств со свойствами сверхтонкой ЭАС и 






по серии)  
Вид отжига 
на ПР 
В2500, Тл (среднее по 
серии) 
Характерная макроструктура 







1/1 1,97 РН  1,84 1,82 
 
1/2 1,97 РО  1,76 1,73 
 
2/1 1,84 РН  1,78 1,85 
 
2/2 1,83 РО  1,68 1,79 
 
3/1 1,91 РН  1,81 1,81 
 








а – отжиг на ПР: 5 минут при 850ºС; б – отжиг на ПР со скоростью нагрева 0,004 º/с 
, ,  – после ПР; , ,    – после ВТО; ,  – серия образцов №1; ,  – серия 
образцов №2; ,  – серия образцов №3  




































































Наилучшие магнитные свойства (B2500 ~ 1,85 Тл) зафиксированы для образцов 
серии №2, прошедших медленный нагрев на ПР и ВТО, и образцов серии №3 после 
отжига на ПР с высокой скоростью и ВТО.  
С целью объяснения наблюдаемых закономерностей формирования магнитных 
свойств образцов было проведено металлографическое исследование эволюции структуры 
материалов всех серий в процессе ПР. Исследование выполнялось с использованием 
градиентных отжигов в интервале температур 300…1000°С. При моделировании отжига с 
медленным нагревом образцы помещались в холодную печь в зону градиента 
температуры, после чего нагревались до 300°С с печью (скорость нагрева ~ 0,1 °/с), затем 
до 900°С образцы нагревались со скоростью ~0,004 °/с, далее следовало охлаждение на 
воздухе. При моделировании отжига с быстрым нагревом образцы помещались в 
разогретую печь в зону градиента температуры, где выдерживались в течение 5 минут с 
последующим охлаждением на воздухе. Микроструктура образцов показана на рисунке 
1.38. 
В образцах серии №1 (высокое содержание меди, более острая исходная текстура) 
в подавляющем большинстве зерен в деформированном состоянии массово наблюдались 
двойники деформации (рисунок 1.38, а). Структура зерен медьсодержащего материала с 
исходно размытой текстурой (серия №2), как и материала без меди (серия №3) в 
деформированном состоянии в основном характеризовалась наличием полос сдвига, 
также некоторые кристаллиты оказались разбитыми на несколько деформационных полос, 
разделенных переходными полосами (рисунок 1.38, б). Независимо от скорости нагрева 
зарождение новых зерен при ПР было связано в материале с исходной острой текстурой с 
деформационными двойниками (рисунок 1.38, в), а в двух других сериях образцов 
преимущественно с полосами сдвига и переходными полосами (рисунок 1.38, г). 
При медленном нагреве в образцах с медью (серии №1 и №2) появление первых 
зародышей первичной рекристаллизации происходило при более высокой температуре 
~630°С, по сравнению с материалом серии №3 – ~ 550°С. При ~ 660°С в образцах серии 
№3 процесс ПР был практически завершен, структура состояла из достаточно равноосного 
зерна. В образцах серий №1 и №2 при данной температуре наблюдалось развитие ПР – 
около 50 % объема материала было занято новыми зернами (рисунок 1.38, е). Полное 
отсутствие деформированных областей в структуре образцов, содержащих медь, 
наблюдалось только при температуре ~ 750°С (рисунок 1.38, ж). Большая величина зерна 
по завершению ПР в образцах содержащих медь по сравнению с образцами серии №3 
свидетельствует о заметно меньшем реализовавшемся количестве зародышей новых 
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бездефектных кристаллитов. Механизм подобного влияния меди на структуру 
деформации и рекристаллизации образцов остается открытым.  
   
а                                                                  б 
    
в                                                                  г 
    
д                                                                  е 
    
ж                                                                  з 
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левая колонка – исходно острая текстура (110)[001], скорость нагрева ~ 0,004 º/с; правая 
колонка – исходно рассеянной текстура (110)[001], скорость нагрева ~ 4 º/с;  
а, б – 300ºС; в, г – 650ºС; д, е – 750ºС; ж, з – 850ºС; и, к – 950ºС 
Рисунок 1.38 Структура монокристаллов сплава Fe-3%Si-0.5%Cu после отжига с 
различными скоростями 
 
Появление новых зерен в образцах, проходивших быстрый нагрев на ПР, 
происходило практически одновременно при температуре ~ 750°С, независимо от 
содержания меди в сплавах. При температуре ~ 880°С первичная рекристаллизация 
оказалась завершенной во всех образцах. При этом размер зерен в образцах, проходивших 
быстрый нагрев на ПР, для обоих химических составов сплавов оказался достаточно 
близким, при этом существенно меньшим, чем в образцах нагревавшихся медленно до  
850°С. 
Дальнейший нагрев образцов серии №1 вне зависимости от  варианта отжига на ПР 







вторичнорекристаллизованных зерен (рисунок 1.38, и). При нагреве образцов серий №2 и 
№3 в область температур ВТО для обоих случаев предшествующей термообработки в 
структуре наблюдалось увеличение среднего размера зерен до величины, совпадающей с 
толщиной образцов, т.е. реализовалась собирательная рекристаллизация (рисунок 1.38, к). 
 
1.1.9.2 Обсуждение результатов 
Полученные в работе результаты по изменению магнитных свойств образцов 
можно объяснить с позиции процессов формирования текстуры при деформации и 
последующих рекристаллизациях. При деформации исходного ребрового монокристалла 
основная часть кристаллической решетки переориентируется в октаэдрические 
ориентировки {111}<hhl>. При дальнейшем нагреве на ПР из областей содержащих 
элементы мезоструктуры (двойники, переходные полосы, полосы сдвига) растут новые 
ребровые зерна. По завершению ПР основной ориентировкой материала является 
ребровая [49, 50]. На основе ранее проведенных исследований [7] можно предположить, 
что наиболее совершенной ребровой ориентировкой обладают зародыши, 
формирующиеся на деформационных двойниках. Также следует отметить, что при ПР 
именно эти зародыши появляются в первую очередь [25]. 
Скорость нагрева деформированного металла при отжиге оказывает влияние на 
механизмы зарождения зерен и, соответственно, на текстуру ПР. Если нагрев происходит 
быстро, то механизмы зарождения зерен не имеют приоритета, т.е. процесс зарождения 
зерен проходит по всем возможным механизмам, острота конечной текстуры оказывается 
ниже. Если нагрев происходит медленно, то механизмы зарождения новых зерен 
разделены во времени, т.е. можно предполагать, что сначала образуются зародыши на 
двойниках и только на завершающих стадиях при более высоких температурах   
происходит зарождение в полосах сдвига и/или в переходных полосах. Таким образом, 
текстура оказывается более острой, если серия образцов, в которой металл склонен к 
деформационному двойникованию, подвергалась нагреву на первичную 
рекристаллизацию с меньшей скоростью.  
Дальнейший нагрев металла после ПР, в котором образовалась острая 
однокомпонентная текстура, сопровождается реализацией процесса ВР. Причем растущие 
по аномальному механизму зерна отличаются ориентировкой от текстуры матрицы, т.е. 
существенно изменяют текстуру, сложившуюся при ПР, и, соответственно, ухудшают 
магнитные свойства. Так же следует отметить, что чем выше совершенство текстуры 
сложившееся при ПР, тем вероятнее (при более низких температурах, с большей 
скоростью) в данной структуре будет реализовываться процесс ВР.  
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Серия образцов №1 характеризовалась тем, что деформированная структура 
содержала большое количество двойников. Соответственно при ПР преимущественно 
реализовывался механизм формирования зародышей, обеспечивающий максимальное 
совершенство ребровой текстуры по завершению ПР. Естественно, что в случае 
медленного нагрева, ребровая текстура оказалась более совершенной (магнитная 
индукция выше, таблица 1.7). Дальнейший высокотемпературный нагрев привел к 
развитию процесса аномального роста зерна с появлением не ребровых компонент в 
текстуре, что привело к снижению магнитных свойств.  
Деформация образцов серий №3 и, в особенности, №2 «улучшает» текстуру 
матрицы. Это происходит за счет переориентации рассеянной ребровой ориентировки в 
более совершенные октаэдрические [47]. В процессе последующего отжига при ПР в 
основном реализуются механизмы зарождения связанные преимущественно с полосами 
сдвига и переходными полосами. По завершению ПР формируется ребровая текстура – 
более рассеянная по сравнению с образцами, полученными из материала, имеющего 
исходно совершенную ориентировку. Однако данный материал характеризуется более 
дисперсной доменной структурой, и, что важно отметить, существенно меньшей 
склонностью к прохождению в нем аномального роста зерен при повышенной 
температуре. Последнее, позволяет существенно улучшить магнитную структуру 
образцов при реализации собирательной рекристаллизации в процессе 
высокотемпературного отжига за счет сохранения (или возможно улучшения) ребровой 
ориентировки основного массива зерен (таблица 1.7). 
Оптимизация технологии производства сверхтонкой электротехнической 
анизотропной стали. Традиционно для изготовления сверхтонкой ЭАС в качестве 
заготовки используется тонкая ЭАС не содержащая медь. Это связано с большим 
размером зерна, повышенной склонностью к деформационному двойникованию и 
последующему разрушению медьсодержащего сплава Fe-3%Si в процессе холодной 
прокатки. Для получения конечных свойств в сверхтонкой ЭАС может применяться 
высокотемпературный отжиг в колпаковой печи в атмосфере чистого водорода, который 
позволяет провести глубокую рафинировку материала с целью снижения его удельных 
магнитных потерь. Кроме этого, нанесение на полосу термостойкого покрытия на основе 
MgO до ВТО в сочетании с нанесением на полосу электроизоляционного покрытия на 
основе алюмофосфатов после ВТО позволяет сформировать на поверхности материала 
магнитоактивное покрытие, также способствующее снижению удельных магнитных 
потерь и обладающее высокими диэлектрическими свойствами. Однако проведение ВТО 
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предполагает ограничение температуры рафинировки из-за возможности протекания ВР с 
существенным ухудшением магнитных свойств. 
Проведенные исследования показывают, что в качестве заготовки для производства 
сверхтонкой ЭАС можно использовать сплав Fe-3%Si-0.5%Cu (обычную тонкую ЭАС), но 
с исходно рассеянной ребровой текстурой (низко марочную сталь). Последнее, 
существенно уменьшает склонность сплава к деформационному двойникованию и, 
соответственно, к разрушению при холодной прокатке. Также исходно рассеянная 
текстура ЭАС уменьшает вероятность протекания при ВТО аномального роста зерен, а 
наличие меди существенно повышает температуру начала ВР. Это позволяет проводить 
рафинирующую обработку материала при максимально высоких температурах и 
гарантировать наилучшие магнитные свойства (без ухудшения свойств за счет ВР). 
 
1.1.10 Развитие теоретических представлений о взаимосвязи структуры и энергии 
межкристаллических границ, механизмах их миграции и взаимодействия с 
дислокациями 
 
Развитие представлений о строении границ зерен и их взаимодействии с 
дислокациями является важным шагом в решении фундаментальной проблемы физики 
конденсированного состояния, связанной с разработкой теоретических представлений о 
структуре реальных кристаллов. Границы зерен и дислокации являются неотъемлемыми 
элементами структуры поликристаллов и играют важную роль в формировании их 
физических и механических свойств. Однако развитие теории границ зерен заметно 
отстает от теории дислокаций. Это связано с огромным многообразием границ зерен, 
которое до сих пор не поддается полной классификации. Тем более, недостаточно 
разработаны вопросы взаимодействия этих двух важнейших типов дефектов 
кристаллического строения. Между тем в настоящее время следует ожидать 
значительного прогресса в понимании мировой научной общественностью широкого 
круга явлений и процессов, связанных с границами зерен. Это обусловлено 
проникновением в практику исследования материалов новых экспериментальных методик 
и быстрым ростом возможностей компьютерного моделирования. В этих условиях задачи 







1.1.10.1 Энергия границ зерен в приближении парного взаимодействия 
 
1.1.10.1.1 Общие принципы зависимости энергии границ от параметров сопряжения 
зерен 
 
Несмотря на известные недостатки этого приближения, рассмотрение энергии 
границ на основе парного потенциала представляет интерес по следующим причинам. 
Поскольку расчет энергии отдельной границы первопринципными методами находится на 
пределе современных возможностей, а число границ в любом конкретном материале 
очень велико (5), исследование энергии всего их многообразия с достаточной 
подробностью по-прежнему является невыполнимой задачей. Поэтому качественный 
анализ зависимости энергии границ от пяти макроскопических параметров сопряжения в 
гораздо более простом подходе должен предшествовать сложным расчетам энергии в 
избранных точках пятимерного параметрического пространства. Другая причина связана с 
возможностью изучения в рамках концепции псевдопотенциала эффектов взаимосвязи 
энергии границ с электронным строением вещества, когда парный потенциал выбирается 
в виде суммы обратного Фурье-образа характеристической функции зонной структуры и 
потенциала электростатического отталкивания ионов. 
Настоящий раздел посвящен рассмотрению некоторых качественных 
закономерностей зависимости энергии границ от пяти макроскопических параметров 
сопряжения и влияния электронной структуры на силы сцепления зерен, которые можно 
получить, не выходя за рамки приближения парного взаимодействия. Мы также 
ограничимся приближением жесткой границы, т.е. не будем учитывать отклонений атомов 
от их идеальных позиций, кроме того, для простоты записи формул будем считать 
решетку сопрягаемых кристаллов простой. 
Рассмотрим границу двух кристаллов К1 и К2, которая получена наложением 
плоскостей (h1 k1 l1) и (h2 k2 l2) в результате поворота на минимальный угол  вокруг их 
оси зоны в идеальном кристалле и последующего поворота на угол  вокруг оси, 
перпендикулярной к плоскости границы. В качестве макроскопических параметров 
границы при таком ее описании выступают кристаллографические нормали плоскостей N1 
и N2  в идеальном кристалле, которые задают компоненту наклона (ось L= N1  N2, угол ) 
и угол , описывающий компоненту кручения.  
Введем T1 и T2 – двумерные решетки трансляций, а также обратные им решетки G1 
и G2 для полуограниченных кристаллов К1 и К2 соответственно. Векторы T1 и T2 будем 
обозначать t1 и t2, а векторы G1  и G2 – g1 и g2. Важную роль в описании границы играют 
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две пары двумерных решеток – РСУ C и ПРН D , построенные в наложении T1 и T2, а 
также РСУ L и ПРН H в наложении G1 и G2. Дадим формальные определения этих 
четырех решеток. РСУ C определена как подрешетка совпадающих трансляций T1 и T2. 
ПРН D  определена как решетка с примитивной ячейкой максимальной площади, 
содержащая T1 и T2 в качестве своих подрешеток. РСУ L определена как общая 
подрешетка G1 и G2. ПРН H определена как решетка с примитивной ячейкой 
максимальной площади, содержащая G1 и G2 . Отметим, что T1 и T2  всегда имеют общий 
узел нулевой трансляции, также как у G1 и G2  всегда совпадают их нулевые узлы. 
Поэтому РСУ C и РСУ L состоят хотя бы из одного нулевого узла. 
Для введенных решеток выполняются простые геометрические соотношения. Если 
РСУ C не совпадает с T1 и T2  одновременно, то чем больше основные периоды РСУ C, 
тем меньше основные периоды ПРН D. В аналогичном размерном соотношении находятся 
и решетки в обратном пространстве РСУ L и ПРН H. Исключением из этого правила 
являются идеальный кристалл и симметричные границы наклона, когда решетки T1 и T2 
полностью совпадают, а значит, с ними совпадают РСУ C и ПРН D.  
Могут быть легко доказаны следующие утверждения – решетки РСУ L и ПРН D 
являются взаимно обратными, также как решетки РСУ C и ПРН H. Кроме того, если 
существует РСУ C с конечными периодами в прямом пространстве, то существует и РСУ 
L с конечными периодами в обратном пространстве. Естественно, что последнее 
эквивалентно утверждению об одновременном существовании также пары решеток ПРН 
D и ПРН H с конечными периодами.  
Для полного описания сопряжения кристаллов К1 и К2 наряду с 
макроскопическими параметрами (N1, N2, ) нужно указать вектор относительного сдвига 
их решеток. Этот вектор удобно разложить на компоненту, нормальную к границе – d, 
которая определяет дилатацию, и вектор относительного сдвига решеток вдоль плоскости 
границы – s. Естественно, что реальными являются лишь те границы, для которых пара d 
и s, при фиксированных макроскопических параметрах, отвечает, по крайней мере, 
локальному минимуму энергии границы.  
Для записи энергии плоской границы в приближении парного взаимодействия 
нужно явно отделить перпендикулярную ей координату z, т.е. записать потенциал U(r) в 
виде z(r), где r – радиус вектор в плоскости границы. Тогда энергия разрыва кристаллов 
К1 и К2 на единицу площади границы при заданных параметрах разориентировки (N1, N2, 
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где Еm n – энергия взаимодействия пары плоскостей R1m и R2n , разделенных границей, n и 
m нумеруют плоскости кристаллов К1 и К2 в направлении от границы, начиная с нуля. Еmn 
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здесь S – площадь границы, mn (d, r) = z(r) при z = md1 +  nd2 +d, а r1m  и r2n пробегают 
положения всех атомов в плоскостях R1m и R2n соответственно. В принятом нами 
приближении простой неискаженной структуры кристаллов, положения атомов R1m  и R2n 
могут быть записаны в виде 
111 str nn  ; sstr  222 mm ,                                     (1.8) 
Введем Фурье – образ z(k) потенциала z(r) по компонентам вектора r 
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где smn = (ns2 – ms1) – относительный структурный сдвиг плоскостей R1m и R2n. 
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где N1  - число узлов в плоскости R1m, а 2 – площадь элементарной ячейки плоскости R2n. 
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где учтено S=N11. Заменяя в (1.12) сумму по векторам g1 эквивалентной суммой по 
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Подставляя (1.14) в (1.6), окончательно получаем выражение для энергии 















lsll .      (1.15) 






),( 000 idEdE ,                                     (1.16) 
где пара d0  и s0  доставляет минимум энергии сопряжения ( , )E d s .  
Выражение (1.15) позволяет получить ряд качественных выводов относительно 
энергии границ зерен, которые остаются справедливыми при любом конкретном 
потенциале взаимодействия. Согласно формуле (1.15), Ed(s) является периодической 
функцией относительно трансляций ПРН D, как решетки обратной РСУ L. Это свойство 
функции Ed(s) непосредственно следует также из самого определения ПРН D. 
Если z(k) затухает при больших значениях величины k, быстрее чем k
-2, то 
энергия границы главным образом зависит от величины гармоник парного потенциала 
z(l) в узлах РСУ L, ближайших к началу координат l=0. Зависимость энергии от такого 
грубого параметра РСУ С как площадь ее элементарной ячейки должна иметь сложный 
немонотонный характер. Специальная граница может выпадать из спектра границ низкой 
энергии, если соответствующие ее РСУ L, гармоники потенциала межатомного 
взаимодействия z(r) в данном конкретном материале малы. Последнее обстоятельство 
позволяет объяснить, почему данная специальная граница может быть границей низкой 
энергией в одних материалах, не являясь таковой в других. Более детально механизм этого 
эффекта обсуждается ниже в связи с рассмотрением энергии границ в рамках концепции 
псевдопотенциала.  
Рассмотрим качественно зависимость энергии границ от пяти макроскопических 
параметров сопряжения (N1, N2, ). При значениях этих параметров, когда РСУ L состоит 











),( 00s  .                                 (1.17) 
Таким образом, энергия идеальных границ без совпадения не зависит от 
относительного сдвига кристаллов s, т.е. эти границы обладают нулевым сопротивлением 
сдвигу. Структурными характеристиками сопрягаемых кристаллов в несоизмеримой 
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ситуации, от которых зависит их сцепление, являются лишь межплоскостные расстояния 
d1 и d2, а также площади двумерных элементарных ячеек в Ω1 и Ω2 , т.е. энергия 
сопряжения не зависит от структуры плоскостей, параллельных границе. Легко показать, 
что с ростом индексов Миллера этих плоскостей, зависимость энергии от 
кристаллической структуры зерен вообще пропадает.  
Действительно, в этом случае d1 и d2 много меньше кратчайшего межатомного 














mn   00s  ,                       (1.18) 
где V  - объем трехмерной элементарной ячейки, z=d+z1+z2 , а интегрирование по z1и z2 
проводится от 0 до  . В этом предельном случае сопрягаемые кристаллы могут 
рассматриваться как бесструктурные, а энергия взаимодействия с учетом (1.9) 








dE z rrs   .                                         (1.19) 
Последнее выражение формально является точным при сопряжении плоскостей с 
иррациональными отношениями индексов Миллера. Среди реальных вариантов 
сопряжения плоскостей со сколь угодно большими, но целочисленными индексами, 
абсолютное большинство мало отличается от предельных ситуаций типа 
«иррационального» сопряжения. Поскольку энергия (1.19) зависит только от расстояния 
между кристаллами d, ее минимум для всех таких границ достигается при одинаковом 
значении d0  и соответственно имеет одинаковую величину E0. 
Мы приходим к важному выводу – энергия большинства границ общего типа в 
данном веществе одинакова и образует «плато» в шестимерном пространстве пяти 
макроскопических параметров сопряжения плюс ось энергии E(N1, N2, )=E0. Это «плато» 
отвечает границам с максимально высокой энергией, поскольку во всех остальных 
случаях, за счет структурной чувствительности энергии, можно усилить сцепление 
кристаллов. Отклонение энергии границы общего типа от E0 тем заметнее, чем более 
плотноупакованными являются плоскости зерен, параллельные плоскости границы.  
Чтобы продвинуться дальше, рассмотрим однопараметрическое множество границ, 
при фиксированных индексах плоскостей, параллельных плоскости границы (h1 k1 l1) и (h2 
k2 l2), но принимающем всевозможные значения угле кручения . Это множество задается 
парой (N1, N2). Если индексы Миллера невелики, энергия такого множества границ 
образует на указанном «плато» складку E(N1, N2, ) заметной глубины. Интересно, что в 
свою очередь большинство границ в данном однопараметрическом множестве (N1, N2), 
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также имеют одинаковую энергию, т.е. складка E(N1, N2, ) является практически ровной. 
Действительно, из формулы (1.19) следует, что энергия всех границ без совпадения, 
попадающих в однопараметрическое множество (N1, N2), одинакова и не зависит от угла 
кручения . Минимум энергии для всех таких границ достигается при некотором 
одинаковом расстоянии между кристаллами d0(N1, N2), которое вместе с величиной их 
энергии E0(N1, N2), естественно, отличается от аналогичных величин для границ без 
совпадения, попадающих на «плато» или в другие складки. Это и позволяет говорить о 
глубине складки, как величине E(N1, N2)=E0-E0(N1, N2) Формально однопараметрических 
множеств (N1, N2) бесконечно много (
4), однако заметную глубину складки E(N1, N2) 
на «плато» границ общего типа должно давать лишь конечное их число (102). 
Особая ситуация внутри однопараметрического множества границ возникает при 
значениях угла кручения , когда существует РСУ L. При этом вклад в энергию 
сопряжения, наряду с нулевой гармоникой, дают все гармоники, волновые векторы 
которых оканчиваются в узлах этой решетки. Энергия сопряжения зависит теперь от 
относительного сдвига кристаллов s и не равна энергии границ без совпадения в данной 
складке, поскольку для границ с совпадением, выбором относительного сдвига 
кристаллов s, можно добиться лучшего сцепления между ними. Минимуму энергии для 
каждого специального значения , в силу индивидуальной структуры РСУ L, отвечают 
разные значения относительного сдвига s0 и расстояния между кристаллами d0. В 
принципе, для всех углов кручения , реализующих РСУ со сколь угодно большими 
периодами, отклонения энергии от постоянной энергии границ без совпадения данного 
однопараметрического семейства носят -образный характер, однако эти отклонения 
имеют заметную величину в лучшем случае для нескольких специальных углов , 
которым отвечают наиболее короткопериодические РСУ L. 
Таким образом, мы приходим к следующей универсальной картине. Прежде всего, 
границы общего типа по их энергии можно разделить на два класса: границы общего типа, 
принадлежащие «плато», которые составляют абсолютное большинство всевозможных 
границ, и границы общего типа, которые образуют складки на указанном «плато». 
Энергия границ общего типа, образующих складку тем меньше, чем более 
плотноупакованными являются плоскости зерен, параллельные плоскости границы. 
Специальные границы образуют следующий уровень иерархии в рассматриваемой 






1.1.10.1.2. Взаимосвязь энергии границ с электронным строением вещества 
 
Перейдем к рассмотрению эффектов взаимосвязи энергии границ с электронным 
строением вещества. Как известно, в рамках метода псевдопотенциала, энергия парного 






RU BS ,                                                   (1.20) 
где первое слагаемое описывает электростатический потенциал отталкивания ионов, а 









iKUVRU BSBS  ,                                    (1.21) 
где ( )BSU K  – характеристическая функция зонной структуры, непосредственно связанная 
с квадратом локального псевдопотенциала атома )(k . Потенциал ( )U R  позволяет 
корректно сравнивать друг с другом энергии атомных конфигураций только при 
постоянном объеме, поскольку даже небольшие изменения объема приводят к изменению 
( )BSU K , а значит и самого потенциала. 
Напомним, что асимптотически при больших межатомных расстояниях потенциал 
( )U R  описывает так называемые осцилляции Фриделя, которые возникают благодаря 
















F ,                                        (1.22) 
где Z – эффективная валентность экранированного иона. 
Фурье – образ межатомного потенциала z(k) зависит только от длины k и связан с 















22                        (1.23) 
Явный функциональный вид этой величины зависит от выбранной модели и вида 
псевдопотенциала, однако асимптотическое выражение при больших расстояниях вдоль 
координаты z, нормальной к плоскости границы, имеет разный вид в зависимости от 
















































 ,   при  k > Fk2 ,                 (1.24) 
C – постоянная, которая связанна с эффективной валентностью иона и зависит от 
конкретного вида выбранного псевдопотенциала )(k . 
Таким образом, взаимосвязь энергии границы с электронной структуры в 
простейшем варианте дается относительной длиной кратчайших векторов РСУ L и 
удвоенного вектора Ферми. В случае щелочных металлов для плотноупакованных 
кристаллических плоскостей длины всех векторов их обратных решеток больше 2kF. 
Поэтому энергия взаимодействия таких плоскостей на достаточно больших расстояниях 
убывает экспоненциально. Это означает, что при расчете энергии границ, параллельных 
плотноупакованным плоскостям, в щелочных металлах всегда достаточно ограничиваться 
учетом взаимодействия небольшого числа плоскостей. Для границ общего типа и 
специальных границ с большими периодами РСУ L в металлах любой валентности дело 
обстоит также, но уже по причине того, что минимальные векторы РСУ L в обратном 
пространстве имеют величину больше 2kF.  
Ситуация оказывается наиболее интересной для таких специальных границ в 
металлах, когда минимальные векторы РСУ L в обратном пространстве имеют величину 
меньше 2kF. В этом случае взаимодействие плоскостей, параллельных плоскости границы, 
имеет дальнодействующий характер. Вследствие несовпадения периода оссциляций 
Фриделя с межплоскостными расстояниями, плоскости будут стремиться изменить свое 
относительное положение по сравнению с идеальным кристаллом, естественно таким 
образом, чтобы суммарное смещение по оси z равнялось нулю. Итак, мы приходим к 
любопытному результату – специальные границы в металлах могут создавать 
дальнодействующие напряжения. Подчеркнем, что вывод о существовании таких 
напряжений получен нами именно для специальных значений параметров сопряжения, и, 
следовательно, они не имеют никакого отношения к дальнодействующим напряжениям, 
которые могут создаваться сетками зернограничных дислокаций, компенсирующими 
отклонение макроскопических параметров границы от специальных значений. В 
остальных случаях известное предположение о локализованном характере напряжений 
создаваемых специальными границами оказывается справедливым.  
Естественно, что свойства двух одинаковых специальных границ в разных 
металлах, для которых оказываются справедливы разные асимптотические выражения 
(3.24), принципиально отличаются. Это касается не только энергии этих границ, но также 
их взаимодействия с дефектами и примесными атомами, участия в процессах диффузии, 
зарождения фаз и т.п. Таким образом, мы получаем подтверждение известного факта 
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существования границ чувствительных к электронной структуре металла, причем 
свойства таких границ определяются просто валентностью. 
Еще один общий вывод относительно структуры специальных границ связан с 
анализом относительного расположения кратчайших векторов РСУ L и особых точек 
характеристической функции зонной структуры, в которой псевдопотенциал обращается в 
ноль. Стремление векторов РСУ L избежать попадания в окрестность особой точки может 
приводить к эффекту искажения элементарной ячейки этой решетки. Это означает 
возможность соответствующего искажения структуры кристаллических слоев, 
прилегающих к плоскости границы, при достаточно низких температурах. Такой фазовый 
переход является аналогом реконструкции поверхностных слоев кристалла, но 
происходит на стыке кристаллитов, а не на свободной поверхности, и может быть назван 
фазовым переходом типа межкристаллитной реконструкции. Если кратчайшие векторы 
РСУ L попадают в окрестность особой точки, но реконструкция границы не происходит, 
то такая специальная граница может не быть границей низкой энергии в данном металле. 
 
1.1.10.2 Взаимодействие дислокаций с границами двойников 
 
Решеточные дислокации могут попадать на границы зерен в процессе пластической 
деформации или при рекристаллизации. В обоих случаях выход дислокаций на границы 
зерен тормозит соответствующий процесс, поэтому анализ возможных вариантов 
перестройки их ядер в этих условиях важен для понимания многих особенностей 
деформации и рекристаллизации. Наряду с рекристаллизацией, перестройка дислокаций 
на границах зерен играет важную роль в любых процессах, происходящих в 
поликристаллических материалах при нагреве после пластической деформации, поскольку 
она является одним из основных механизмов релаксации напряжений [51-59]. 
На границе зерна изменяются условия равновесия, обеспечивающие устойчивость 
ядра решеточной дислокации в объеме кристалла, что может приводить к ее распаду на 
ряд зернограничных дислокаций с меньшими векторами Бюргерса [51, 60, 61]. 
Особенности такой дислокационной реакции определяются типом границы. Регулярные 
(периодические) границы принято характеризовать с помощью трехмерных решеток 
совпадающих узлов (3d РСУ) и соответствующих полных решеток наложений (3d ПРН) 
[51, 60-68]. При этом сама плоскость границы должна быть параллельна некоторой 
узловой плоскости 3d РСУ. Сечение 3d РСУ и 3d ПРН этой плоскостью дает 2d РСУ и 2d 
ПРН, которые наряду с трехмерными решетками, играют важную роль в описании границ 
[69, 70]. В отдельный класс принято выделять специальные границы, которые являются 
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частным случаем периодических границ при относительно небольших значениях 
обратной плотности совпадающих узлов – Σ (Σ ≤ Σmax , Σ max ~100) [50, 59-67]. 
Специальным границам отвечают 3d и 2d РСУ с относительно короткими периодами и 
соответственно 3d и 2d ПРН с относительно длинными базисными векторами. 
Нерегулярные границы, когда решетки соседних зерен не реализуют РСУ, могут 
рассматриваться как предельный случай последовательности регулярных границ с все 
возрастающим показателем ∑. Для таких границ длины базисных векторов 3d и 2d ПРН 
стремятся к нулю. Векторы Бюргерса полных зернограничных дислокаций совпадают с 
векторами 3d ПРН. Поскольку векторы Бюргерса самих решеточных дислокаций также 
принадлежат 3d ПРН, существует, как правило, несколько вариантов их разложения на 
более мелкие векторы этой решетки. Например, всегда можно разложить вектор Бюргерса 
решеточной дислокации по базисным векторам 3d ПРН [51, 60, 61].  
При рассмотрении распада ядра следует различать два предельных случая, когда 
вектор Бюргерса решеточной дислокации перпендикулярен к границе или параллелен ей. 
При векторе Бюргерса перпендикулярном границе, процесс распада является 
неконсервативным и происходит за счет самодиффузии атомов в области растекающегося 
ядра. Для дислокации с вектором Бюргерса параллельным границе, растекание ядра не 
требует перераспределения вещества, т.е. является консервативным процессом. В общем 
случае вектор Бюргерса решеточной дислокации составляет произвольный угол с 
границей и процесс распада решеточной дислокации на зернограничные лимитируется их 
переползанием, т.е. является неконсервативным [51, 71, 72]. По этой причине большое 
внимание в литературе уделяется исследованию процесса растекания, протекающего с 
участием зернограничной диффузии [51, 73-76]. 
Особая ситуация реализуется на нерегулярных границах, когда базисные векторы 2d 
ПРН обращаются в нуль. В работах [69, 70, 77] показано, что на таких границах возможно 
разделение ядра решеточной дислокации на скользящую и переползающую компоненты, 
которые будут эволюционировать независимо друг от друга. Полное растекание 
решеточной дислокации по плоскости границы в этом случае осуществляется в два этапа 
и происходит в результате как консервативного, так и неконсервативного процессов. 
Разные механизмы делокализации двух компонент ядра неизбежно приводят к 
существенным различиям в кинетике этих процессов [77].  
Дислокационные реакции на границе двойника {112} <111>. Рассмотрим 
несколько типичных реакций при взаимодействии систем скольжения в ОЦК кристаллах с 
границами двойников, приводящих к ее пересечению на примере дислокаций первой 
группы. Из четырех векторов матрицы этой группе принадлежат три дислокации, которые 
93 
 
при выборе плоскости двойника (112) имеют векторы Бюргерса 1/ 2[111] , 1/ 2[111]  и 
1/ 2[111] . Зеркальные им дислокации двойника при их записи в базисе матрицы есть: 
1/ 6[151] , 1/ 6[511]  и 1/ 6[115] . 
Пересечение границы двойника РД 1/ 2[111]  возможно в два этапа (рисунок 1.39) 
при последовательном испускании двух одинаковых скользящих ДГД 1/ 6[111] : 
1/ 2[111] 1/ 6[115] 2 1/ 6[111]     .                                       (1.25) 
В другом варианте процесс пересечения может произойти с образованием двойной 
сидячей ДОН 2 1/3[112]   (рисунок 1.40, а) по реакции  
1/ 2[111] 1/ 6[115] 2 1/3[112]    .                                        (1.26) 
Пересечение границы двойника РД 1/ 2[111]  или 1/ 2[111]  возможно в один этап 
(рисунок 1.41) при испускании дополнительной двойникующей дислокации 1/ 3[111] : 
 
1/ 2[111] 1/ 6[151] 1/3[111]    , 
1/ 2[111] 1/ 6[511] 1/3[111]    .                                        (1.27) 
 
В другом  варианте процесс пересечения этими же дислокациями может произойти 
с образованием сидячей ДОН 1/ 3[112]  (рисунок 1.40, б) по реакциям  
 
1/ 2[111] 1/ 6[511] 1/3[112]   , 




Рисунок 1.39 Пересечение границы единичной дислокацией первой группы 1/ 2[111]  с 











Рисунок 1.40 Пересечение границы единичной дислокацией первой группы 1/ 2[111]  с 
образованием двойной сидячей ДГД 2 1/3[112]   (а) и  пересечение границы двойника РД 





Рисунок 1.41 Пересечение границы двойника РД 1/ 2[111]  или 1/ 2[111]  в один этап 
при испускании дополнительной двойникующей дислокации 1/ 3[111] . 
 
1.1.11 Оценка полноты решения задач и эффективности полученных результатов в 
сравнении с современным научно-техническим уровнем 
Современный уровень научного понимания физических основ таких 
исключительно важных процессов формирования функциональных свойств 
металлических материалов как деформация и рекристаллизация можно охарактеризовать 
фразой из современной монографии Humphreys F.J., Hatherly M. Recrystallization and 
related Annealing Phenomen. ELSEVIER Ltd, Oxford, 2004. 574 p. «Не просто написать … о 
рекристаллизации, потому что, хотя это четко определенная тема, многие аспекты не 
очень хорошо поняты, а экспериментальные данные часто являются недостаточными и 
противоречивыми. Всегда желательно, чтобы все количественные аспекты явления 
выводились теоретически из первых принципов. Однако в настоящее время это не 
представляется возможным… Существуют две основные причины отсутствия прогресса в 
понимании данной проблемы. Во-первых, мы не можем глубоко понимать процессы 
возврата и рекристаллизации до тех пор, пока мы не поймем природу предшествующего 
им деформированного состояния… Во-вторых, хотя некоторые процессы отжига, такие 
как возврат и рост зерен являются относительно однородными, другие, такие как 
первичная рекристаллизация и аномальный рост являются гетерогенными, и опираются на 
локальную нестабильность материала, вызывая у исследователя параллели с явно 
случайными событиями…». Таким образом, поставленные и разрешенные в работе 
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вопросы являются актуальными и представляют существенный научный интерес. 
В ходе проведенных исследований изучены закономерности деформации и 
последующей рекристаллизации в кристаллических материалах с ОЦК-решеткой на 
основе железа. В качестве представителя таких металлов выбран сплав Fe-3%Si (Cu, Al, 
N), использующийся в промышленности как холоднокатаная анизотропная 
электротехническая сталь (ЭАС). Также рассмотрены качественные закономерности 
зависимости энергии границ от их макроскопических параметров и влияния электронной 
структуры на силы сцепления зерен. 
Установлено,  что формирование полос сдвига в поликристаллических образцах 
технического сплава Fe - 3 % Si - 0,5 % Cu с исходной преимущественно ребровой 
текстурой происходит при степени деформации более 20%, с текстурой 
{111}<112>…<110> - при степени деформации более 35%. Дальнейшая интенсивность 
процессов «полосообразования» зависит от величины деформации при холодной 
прокатке. Углы наклона полос сдвига относительно направления прокатки в разных 
зернах отличаются друг от друга и во всем диапазоне деформаций составляют 19…45 º. 
Выявлено наличие внутри некоторых кристаллитов двух систем полос сдвига, 
расположенных под углом порядка 17 ° одна по отношению к другой. Установлено, что 
образование полос сдвига при холодной прокатке происходит не во всех зернах, а лишь в 
кристаллитах {110}<001> или {111}<112>  с отклонениями по углу α не более некоторого 
– порогового значения, которое не превышает 20°. 
В работе рассмотрена схема переориентации монокристаллов отдельных 
ориентировок с ОЦК-решеткой при холодной прокатке, основанная на расположении 
систем скольжения по отношению к максимальным касательным напряжениям. Схема 
объясняет: неустойчивость ребровой ориентировки и поворот ее решетки в направлении 
одной из двух симметричных октаэдрических ориентировок {111}<112>; устойчивость 
октаэдрической и ориентировки деформационного куба {100}<011>. Получена 
количественная зависимость угла поворота решетки от степени деформации при действии 
одной системы скольжения. Численным моделированием показано, что переориентация 
кристаллической решетки монокристаллов (110)<001>±α при холодной прокатке 
существенно зависит от угла α. При α до ~16 ° исходная структура переориентируется в 
ориентировку, близкую к {111}<112>, при α выше ~16 ° в ориентировку, близкую к 
{100}<011>. Этот факт связан с тем, что при α≠0 ° к повороту решетки вокруг оси ]011[ , 
характерному для деформации идеального ребрового монокристалла, добавляется 
дополнительное вращение вокруг кристаллографических направлений <112> для систем 
типа {110}<111>. Полученный результат показывает, что процессы деформации 
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скольжением и образование полос сдвига при холодной прокатке монокристаллов 
(110)<001>±α, взаимосвязаны и имеют ориентационную зависимость.  
Предложена модель образования полос сдвига в кристаллах ориентировки 
{111}<112> при холодной прокатке технического сплава Fe-3%Si. Модель предполагает 
двухстадийный механизм формирования полосы сдвига и ее тонкой структуры. На первом 
этапе осуществляется аномальное двойникование по системе {114}<221>, обусловленное 
размягчением решетки по механизму Дилмора, и практически полное вторичное 
двойникование полосы по двум стандартным системам {112}<111> на втором этапе. В 
итоге таких преобразований полоса сдвига состоит из областей практически ребровой 
ориентировки {11 11 1}<1 1 22> и областей октаэдрической ориентировки {111}<112>, 
симметричной по отношению к исходной ориентировке {111}<112>. Ребровая 
ориентировка при этом будет находиться в разориентировке 9 по отношению к одной 
компоненте {111}<112>, и 27 к другой компоненте {111}<112>. Симметричные 
компоненты {111}<112> находятся по отношению друг к другу в точной специальной 
разориентировке 3. 
Предложен кристаллографический механизм аномального двойникования через 
скольжение двойникующих дислокаций 
18
8a
<221>. Двойникующий сдвиг при этом 
оказывается аномально большим и приблизительно в два раза превышает величину 
деформации наблюдаемую экспериментально. Для объяснения данного факта высказано 
предположение, что полосы сдвига представляют собой наборы различного количества 
одинаковых микрополос сдвига. Это позволяет объяснить различную величину 
измеряемой сдвиговой деформации, а также присутствие в них ориентировки матрицы, 
которая сохраняется между микрополосами. 
Проведенные методом ориентационной микроскопии (EBSD) экспериментальные 
исследования микроструктуры полос сдвига подтверждают применимость предложенной 
кристаллогеометрической модели реальному физическому процессу их формирования.  
Исследованы процессы преобразования специальных разориентаций при 
деформации и первичной рекристаллизации монокристаллов (110)[001] сплава с ОЦК-
решеткой на основе Fe-3%Si-0.5%Cu. При большой деформации (>50%) двойники двух 
систем ]111)[112(  и ]111)[211( , образованные на начальной стадии деформации, 
выстраиваются под углом ~20-25° по отношению к плоскости прокатки. Одна система 
двойников занимает закономерное положение в октаэдрической матрице, т.е. жестко 
поворачивается вместе с окружающей кристаллической решеткой с сохранением 
специальной разориентации Σ3 на протяжении всей деформации. Деформация в этом 
99 
 
двойнике осуществляется главным образом по одной системе скольжения {112}<111> 
параллельной плоскости габитуса. Другая система двойников занимает незакономерное 
положение в октаэдрической матрице, но при этом также оказывается с ней в специальной 
разориентации Σ3. Деформация внутри этих двойников может осуществляться по двум 
системам скольжения типа {112}<111>. Это приводит к тому, что по отношению к 
лабораторной системе координат решетка двойника практически не изменяет своей 
ориентировки. В то же время данная система двойников пересекается системой 
скольжения {112}<111> вращающей кристаллическую решетку, что приводит к их 
перерезанию и наклону. Таким образом, обе системы двойников в одной октаэдрической 
матрице имеют практически одинаковые ориентации решетки и симметричные углы 
наклона габитуса к плоскости прокатки. 
В областях деформированного ребрового монокристалла сплава Fe-3%Si-0.5%Cu, 
содержащих повышенную плотность двойников деформации, при первичной 
рекристаллизации (ПР) наблюдается зарождение новых зерен по нескольким механизмам. 
Большинство зародышей ПР образуется на двойниках, как на подложках. Вновь 
образованные зерна ПР характеризуются наличием ребровой текстуры, причем находятся 
в специальных разориентациях  ∑3 по отношению к двойниковой ориентации и ∑9 (∑27) 
по отношению к октаэдрической матрице. Механизмом формирования зародышей 
первичной рекристаллизации на двойниках как на подложках может являться 
расщепление неравновесной специальной границы Σ3 на равновесную Σ3 и 
неравновесную Σ9 (Σ27). Также наблюдался рост участка двойника в деформированную 
матрицу. Образованные таким образом зерна характеризуются ориентацией близкой к 
деформационному кубу – (001)[110]. Двойниковые ориентации по отношению к новым 
ребровым зернам являются устойчивыми и поглощаются только на поздних стадиях 
рекристаллизации. В настоящее время интенсивно обсуждается роль специальных границ 
в формировании зародышей аномального роста, причем достоверных экспериментальных 
доказательств роли специальных границ в процессах ВР нет. Очевидно, что появлению 
специальных границ между кристаллитами сплава должно предшествовать образование 
специальных разориентаций. В работе экспериментально показана значимая роль 
специальных разориентаций в процессе формирования текстуры Госса при первичной 
рекристаллизации в техническом сплаве Fe-3%Si с 0.5 мас. % Cu. 
Исследование основных закономерностей формирования деформационной 
мезоструктуры при холодной деформации в поликристаллах технического сплава Fe–
3%Si-0,5%Cu показало, что формирование полос сдвига с исходной преимущественной 
текстурой (110)[001] происходит при степени деформации более 25 %, с текстурой 
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{111}<112>…<110> – при степени деформации более 35 %. Зафиксировано, что 
дальнейшая интенсивность процессов полосообразования зависит от величины 
деформации при холодной прокатке.  
Показано, что углы наклона ПС относительно направления прокатки в разных 
зернах отличаются друг от друга и во всем диапазоне деформаций составляют 19…45 º. 
Выявлено наличие внутри некоторых кристаллитов двух систем ПС, расположенных под 
углом порядка 17 ° одна по отношению к другой. Определено, что зерна с ориентацией  
{110}<225>,  существенно меньше склонны к полосообразованию, чем  кристаллиты с 
ориентировками {110}<001> и {110}<110>.   
Показано, что в ранее деформированном поликристаллическом сплаве Fe-3%Si 
зародыши ПР образуются, как правило, либо на границах зерен, либо на элементах 
деформационной мезоструктуры отдельных зерен (полосах сдвига). При этом зерно на 
начальной стадии ПР имеет размер порядка нескольких мкм и достаточно рассеянную 
ориентировку. Характерной особенностью структуры является то, что зародившиеся 
зерна, как правило, ограничены границами деформированного зерна.  
После ПР в структуре материала всегда протекает процесс нормального роста зерна 
(НР). На определенных этапах отжига ПР и НР одновременно представлены в структуре 
ЭАС. На стадии НР происходит значительное (на порядок) увеличение среднего размера 
зерна. При этом для ЭАС нитридно-медного варианта производства НР является 
необходимым для дальнейшего протекания аномального роста и развития совершенной 
ребровой текстуры. Наряду со структурными изменениями, на стадии НР происходят и 
текстурные изменения, которые также определяются большим набором факторов 
(исходная структура и текстура ПР, химический состав, температура, время выдержки, 
скорость нагрева и др.). При этом в материале происходит эволюция специальных 
разориентировок, которая, в конечном счете, может обеспечивать реализацию ВР с 
различной степенью совершенства Госсовской ориентировки.  
Рассмотрены качественные закономерности зависимости энергии границ от их 
макроскопических параметров и влияния электронной структуры на силы сцепления 
зерен. В рамках подхода, показано, что специальные границы в металлах могут создавать 
дальнодействующие напряжения, которые связаны с особенностями электронной 
структуры и принципиально отличаются от напряжений дислокационных сеток. Получено 
теоретическое подтверждение известного факта существования границ чувствительных к 
электронной структуре металла. Свойства таких границ в простейшем варианте 
определяются плотностью электронного газа.   
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При рассмотрении трансляционной симметрии бикристалла появляется 
возможность введения ряда конструкций на базе двух решеток Браве сопрягаемых 
кристаллов. Традиционно вводят пару решеток – 3D решетку совпадающих узлов (3D 
РСУ) и 3D полную решетку наложений (3D ПРН). В настоящей работе описание 
симметрии границы основывается на использовании четырех 2D решеток, образованных 
2D решетками Браве сопрягаемых кристаллитов: 2D РСУ и ПРН в прямом пространстве, а 
также 2D РСУ и ПРН в обратном пространстве границы. Все четыре 2D решетки связаны 
друг с другом аналитическими преобразованиями и находятся в определенных размерных 
отношениях. Каждая из этих решеток несет «физическую» нагрузку в теории границ. 2D 
РСУ и ПРН в прямом пространстве являются сечениями своих 3D аналогов плоскостью 
границы, а 2D РСУ и ПРН в обратном пространстве являются проекциями своих 3D 
аналогов на плоскость границы.  
Рассмотрены некоторые варианты перестройки дислокационных ядер на границах 
двойников {111}<112> в ОЦК-кристаллах при их пересечении системами скольжения. 
Ранее возможность передачи сдвига через границу рассматривалась в рамках модели 
включения дислокационного источника в соседнем зерне под действием напряжения 
дислокаций, остановленных границей. В дальнейшем был предложен вариант, 
основанный на прохождении решеточных дислокаций сквозь границу, с образованием 
дислокаций ориентационного несоответствия, которые обеспечивают выполнение закона 
сохранения вектора Бюргерса. Развитые представления о реальной границе зерна, как 
резервуаре зернограничных дислокаций указывают на то, что процесс пересечения может 
быть дополнительно облегчен за счет взаимодействия решеточных дислокаций с 
зернограничными дислокациями. Использованные графические схемы последовательных 
перестроек ядра решеточных дислокаций при пересечении границ двойников 
действующими системами скольжения в кубических кристаллах позволяют наглядно 
продемонстрировать довольно тонкие особенности таких процессов. Приведенные 
примеры показывают, что «мир» дислокационных трансформаций даже на таких простых 
специальных границах исключительно богат. Поведение дислокаций при этом более 
разнообразно, чем в решетке, поскольку в реакциях задействованы как дислокации 
матрицы, так и дислокации двойника. 
Полученные закономерности достаточно хорошо коррелируют с 
экспериментальными данными, таким образом можно говорить об адекватности 
полученных моделей и численных расчетов, и соответствии их реальным физическим 
процессам. Исследования показывают, что роль специальных разориентаций, 
образующихся в материале между субобластями мезоструктуры при деформационных 
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воздействиях может быть определяющей для формирования конечного структурного и 
текстурного состояния материала.  
Результаты проделанной работы позволяют сформулировать общую и 
непротиворечивую модель формирования структуры и текстуры в электротехнической 
анизотропной стали, производимой по любому варианту технологии. В соответствии с 
моделью появляется возможность изменять параметры воздействий на различных стадиях 
производства и получать материал с максимально высокой остротой текстуры, и, 
соответственно, более высоким уровнем функциональных свойств. 
 
1.1.12 Выводы по подразделу 
В ходе проведенных исследований изучены закономерности деформации и 
последующей рекристаллизации в кристаллических материалах с ОЦК-решеткой на 
основе железа. В качестве представителя таких металлов выбран сплав Fe-3%Si (Cu, Al, 
N), использующийся в промышленности как холоднокатаная анизотропная 
электротехническая сталь (ЭАС). Также рассмотрены качественные закономерности 
зависимости энергии границ от их макроскопических параметров и влияния электронной 
структуры на силы сцепления зерен. 
Установлено,  что формирование полос сдвига в поликристаллических образцах 
технического сплава Fe - 3 % Si - 0,5 % Cu с исходной преимущественно ребровой 
текстурой происходит при степени деформации более 20%, с текстурой 
{111}<112>…<110> - при степени деформации более 35%. Дальнейшая интенсивность 
процессов «полосообразования» зависит от величины деформации при холодной 
прокатке. Углы наклона полос сдвига относительно направления прокатки в разных 
зернах отличаются друг от друга и во всем диапазоне деформаций составляют 19…45 º. 
Выявлено наличие внутри некоторых кристаллитов двух систем полос сдвига, 
расположенных под углом порядка 17 ° одна по отношению к другой. Установлено, что 
образование полос сдвига при холодной прокатке происходит не во всех зернах, а лишь в 
кристаллитах {110}<001> или {111}<112>  с отклонениями по углу α не более некоторого 
– порогового значения, которое не превышает 20°. 
В работе рассмотрена схема переориентации монокристаллов отдельных 
ориентировок с ОЦК-решеткой при холодной прокатке, основанная на расположении 
систем скольжения по отношению к максимальным касательным напряжениям. Схема 
объясняет: неустойчивость ребровой ориентировки и поворот ее решетки в направлении 
одной из двух симметричных октаэдрических ориентировок {111}<112>; устойчивость 
октаэдрической и ориентировки деформационного куба {100}<011>. Получена 
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количественная зависимость угла поворота решетки от степени деформации при действии 
одной системы скольжения. Численным моделированием показано, что переориентация 
кристаллической решетки монокристаллов (110)<001>±α при холодной прокатке 
существенно зависит от угла α. При α до ~16 ° исходная структура переориентируется в 
ориентировку, близкую к {111}<112>, при α выше ~16 ° в ориентировку, близкую к 
{100}<011>. Этот факт связан с тем, что при α≠0 ° к повороту решетки вокруг оси ]011[ , 
характерному для деформации идеального ребрового монокристалла, добавляется 
дополнительное вращение вокруг кристаллографических направлений <112> для систем 
типа {110}<111>. Полученный результат показывает, что процессы деформации 
скольжением и образование полос сдвига при холодной прокатке монокристаллов 
(110)<001>±α, взаимосвязаны и имеют ориентационную зависимость.  
Предложена модель образования полос сдвига в кристаллах ориентировки 
{111}<112> при холодной прокатке технического сплава Fe-3%Si. Модель предполагает 
двухстадийный механизм формирования полосы сдвига и ее тонкой структуры. На первом 
этапе осуществляется аномальное двойникование по системе {114}<221>, обусловленное 
размягчением решетки по механизму Дилмора, и практически полное вторичное 
двойникование полосы по двум стандартным системам {112}<111> на втором этапе. В 
итоге таких преобразований полоса сдвига состоит из областей практически ребровой 
ориентировки {11 11 1}<1 1 22> и областей октаэдрической ориентировки {111}<112>, 
симметричной по отношению к исходной ориентировке {111}<112>. Ребровая 
ориентировка при этом будет находиться в разориентировке 9 по отношению к одной 
компоненте {111}<112>, и 27 к другой компоненте {111}<112>. Симметричные 
компоненты {111}<112> находятся по отношению друг к другу в точной специальной 
разориентировке 3. 
Предложен кристаллографический механизм аномального двойникования через 
скольжение двойникующих дислокаций 
18
8a
<221>. Двойникующий сдвиг при этом 
оказывается аномально большим и приблизительно в два раза превышает величину 
деформации наблюдаемую экспериментально. Для объяснения данного факта высказано 
предположение, что полосы сдвига представляют собой наборы различного количества 
одинаковых микрополос сдвига. Это позволяет объяснить различную величину 
измеряемой сдвиговой деформации, а также присутствие в них ориентировки матрицы, 
которая сохраняется между микрополосами. 
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Проведенные методом ориентационной микроскопии (EBSD) экспериментальные 
исследования микроструктуры полос сдвига подтверждают применимость предложенной 
кристаллогеометрической модели реальному физическому процессу их формирования.  
Исследованы процессы преобразования специальных разориентаций при 
деформации и первичной рекристаллизации монокристаллов (110)[001] сплава с ОЦК-
решеткой на основе Fe-3%Si-0.5%Cu. При большой деформации (>50%) двойники двух 
систем ]111)[112(  и ]111)[211( , образованные на начальной стадии деформации, 
выстраиваются под углом ~20-25° по отношению к плоскости прокатки. Одна система 
двойников занимает закономерное положение в октаэдрической матрице, т.е. жестко 
поворачивается вместе с окружающей кристаллической решеткой с сохранением 
специальной разориентации Σ3 на протяжении всей деформации. Деформация в этом 
двойнике осуществляется главным образом по одной системе скольжения {112}<111> 
параллельной плоскости габитуса. Другая система двойников занимает незакономерное 
положение в октаэдрической матрице, но при этом также оказывается с ней в специальной 
разориентации Σ3. Деформация внутри этих двойников может осуществляться по двум 
системам скольжения типа {112}<111>. Это приводит к тому, что по отношению к 
лабораторной системе координат решетка двойника практически не изменяет своей 
ориентировки. В то же время данная система двойников пересекается системой 
скольжения {112}<111> вращающей кристаллическую решетку, что приводит к их 
перерезанию и наклону. Таким образом, обе системы двойников в одной октаэдрической 
матрице имеют практически одинаковые ориентации решетки и симметричные углы 
наклона габитуса к плоскости прокатки. 
В областях деформированного ребрового монокристалла сплава Fe-3%Si-0.5%Cu, 
содержащих повышенную плотность двойников деформации, при первичной 
рекристаллизации (ПР) наблюдается зарождение новых зерен по нескольким механизмам. 
Большинство зародышей ПР образуется на двойниках, как на подложках. Вновь 
образованные зерна ПР характеризуются наличием ребровой текстуры, причем находятся 
в специальных разориентациях  ∑3 по отношению к двойниковой ориентации и ∑9 (∑27) 
по отношению к октаэдрической матрице. Механизмом формирования зародышей 
первичной рекристаллизации на двойниках как на подложках может являться 
расщепление неравновесной специальной границы Σ3 на равновесную Σ3 и 
неравновесную Σ9 (Σ27). Также наблюдался рост участка двойника в деформированную 
матрицу. Образованные таким образом зерна характеризуются ориентацией близкой к 
деформационному кубу – (001)[110]. Двойниковые ориентации по отношению к новым 
ребровым зернам являются устойчивыми и поглощаются только на поздних стадиях 
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рекристаллизации. В настоящее время интенсивно обсуждается роль специальных границ 
в формировании зародышей аномального роста, причем достоверных экспериментальных 
доказательств роли специальных границ в процессах ВР нет. Очевидно, что появлению 
специальных границ между кристаллитами сплава должно предшествовать образование 
специальных разориентаций. В работе экспериментально показана значимая роль 
специальных разориентаций в процессе формирования текстуры Госса при первичной 
рекристаллизации в техническом сплаве Fe-3%Si с 0.5 мас. % Cu. 
Исследование основных закономерностей формирования деформационной 
мезоструктуры при холодной деформации в поликристаллах технического сплава Fe–
3%Si-0,5%Cu показало, что формирование полос сдвига с исходной преимущественной 
текстурой (110)[001] происходит при степени деформации более 25 %, с текстурой 
{111}<112>…<110> – при степени деформации более 35 %. Зафиксировано, что 
дальнейшая интенсивность процессов полосообразования зависит от величины 
деформации при холодной прокатке.  
Показано, что углы наклона ПС относительно направления прокатки в разных 
зернах отличаются друг от друга и во всем диапазоне деформаций составляют 19…45 º. 
Выявлено наличие внутри некоторых кристаллитов двух систем ПС, расположенных под 
углом порядка 17 ° одна по отношению к другой. Определено, что зерна с ориентацией  
{110}<225>,  существенно меньше склонны к полосообразованию, чем  кристаллиты с 
ориентировками {110}<001> и {110}<110>.   
Показано, что в ранее деформированном поликристаллическом сплаве Fe-3%Si 
зародыши ПР образуются, как правило, либо на границах зерен, либо на элементах 
деформационной мезоструктуры отдельных зерен (полосах сдвига). При этом зерно на 
начальной стадии ПР имеет размер порядка нескольких мкм и достаточно рассеянную 
ориентировку. Характерной особенностью структуры является то, что зародившиеся 
зерна, как правило, ограничены границами деформированного зерна.  
После ПР в структуре материала всегда протекает процесс нормального роста зерна 
(НР). На определенных этапах отжига ПР и НР одновременно представлены в структуре 
ЭАС. На стадии НР происходит значительное (на порядок) увеличение среднего размера 
зерна. При этом для ЭАС нитридно-медного варианта производства НР является 
необходимым для дальнейшего протекания аномального роста и развития совершенной 
ребровой текстуры. Наряду со структурными изменениями, на стадии НР происходят и 
текстурные изменения, которые также определяются большим набором факторов 
(исходная структура и текстура ПР, химический состав, температура, время выдержки, 
скорость нагрева и др.). При этом в материале происходит эволюция специальных 
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разориентировок, которая, в конечном счете, может обеспечивать реализацию ВР с 
различной степенью совершенства Госсовской ориентировки.  
Рассмотрены качественные закономерности зависимости энергии границ от их 
макроскопических параметров и влияния электронной структуры на силы сцепления 
зерен. В рамках подхода, показано, что специальные границы в металлах могут создавать 
дальнодействующие напряжения, которые связаны с особенностями электронной 
структуры и принципиально отличаются от напряжений дислокационных сеток. Получено 
теоретическое подтверждение известного факта существования границ чувствительных к 
электронной структуре металла. Свойства таких границ в простейшем варианте 
определяются плотностью электронного газа.   
При рассмотрении трансляционной симметрии бикристалла появляется 
возможность введения ряда конструкций на базе двух решеток Браве сопрягаемых 
кристаллов. Традиционно вводят пару решеток – 3D решетку совпадающих узлов (3D 
РСУ) и 3D полную решетку наложений (3D ПРН). В настоящей работе описание 
симметрии границы основывается на использовании четырех 2D решеток, образованных 
2D решетками Браве сопрягаемых кристаллитов: 2D РСУ и ПРН в прямом пространстве, а 
также 2D РСУ и ПРН в обратном пространстве границы. Все четыре 2D решетки связаны 
друг с другом аналитическими преобразованиями и находятся в определенных размерных 
отношениях. Каждая из этих решеток несет «физическую» нагрузку в теории границ. 2D 
РСУ и ПРН в прямом пространстве являются сечениями своих 3D аналогов плоскостью 
границы, а 2D РСУ и ПРН в обратном пространстве являются проекциями своих 3D 
аналогов на плоскость границы.  
Рассмотрены некоторые варианты перестройки дислокационных ядер на границах 
двойников {111}<112> в ОЦК-кристаллах при их пересечении системами скольжения. 
Ранее возможность передачи сдвига через границу рассматривалась в рамках модели 
включения дислокационного источника в соседнем зерне под действием напряжения 
дислокаций, остановленных границей. В дальнейшем был предложен вариант, 
основанный на прохождении решеточных дислокаций сквозь границу, с образованием 
дислокаций ориентационного несоответствия, которые обеспечивают выполнение закона 
сохранения вектора Бюргерса. Развитые представления о реальной границе зерна, как 
резервуаре зернограничных дислокаций указывают на то, что процесс пересечения может 
быть дополнительно облегчен за счет взаимодействия решеточных дислокаций с 
зернограничными дислокациями. Использованные графические схемы последовательных 
перестроек ядра решеточных дислокаций при пересечении границ двойников 
действующими системами скольжения в кубических кристаллах позволяют наглядно 
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продемонстрировать довольно тонкие особенности таких процессов. Приведенные 
примеры показывают, что «мир» дислокационных трансформаций даже на таких простых 
специальных границах исключительно богат. Поведение дислокаций при этом более 
разнообразно, чем в решетке, поскольку в реакциях задействованы как дислокации 
матрицы, так и дислокации двойника. 
Полученные закономерности достаточно хорошо коррелируют с 
экспериментальными данными, таким образом можно говорить об адекватности 
полученных моделей и численных расчетов, и соответствии их реальным физическим 
процессам. Исследования показывают, что роль специальных разориентаций, 
образующихся в материале между субобластями мезоструктуры при деформационных 
воздействиях может быть определяющей для формирования конечного структурного и 
текстурного состояния материала.  
Результаты проделанной работы позволяют сформулировать общую и 
непротиворечивую модель формирования структуры и текстуры в электротехнической 
анизотропной стали, производимой по любому варианту технологии. В соответствии с 
моделью появляется возможность изменять параметры воздействий на различных стадиях 
производства и получать материал с максимально высокой остротой текстуры, и, 
соответственно, более высоким уровнем функциональных свойств. 
На основе статистического анализа свойств промышленных партий 
электротехнической анизотропной стали показано, что наиболее сильными 
воздействиями, на структуру стали, позволяющими существенно снижать уровень 
удельных магнитных потерь являются: повышение остроты текстуры стали; измельчение 
доменной структуры за счет локальной лазерной обработки; и создание растягивающих 
напряжений за счет электроизоляционного покрытия. Наиболее эффективным методом 
снижения удельных магнитных потерь является локальная лазерная обработка. 
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1.2 Закономерности формирования структуры, текстуры при деформации и 
рекристаллизации -титановых сплавов на основе ОЦК-решетки  
 
1.2.1  Анализ горячекатаного подката из сплава ТС6 
 
Обработка, проводимая для  получения тонких листов 1-3 мм из сплава ТС6 
включает в себя операции горячей и холодной прокатки с промежуточными отжигами. 
Вариант получения листов толщиной 1,0 мм по промышленной технологии, используемой 
на ОАО «ВСМПО-АВИСМА» характеризуется наличием тонких вытянутых зерен, 
которые обнаруживаются практически по всему сечению (рисунок 1.42). Такая 
неоднородность не может не проявляться в показателях механических свойств в 
различных направлениях.  
Низкий уровень прочности, при анизотропии пластичности является 
неудовлетворительным. Очевидно, что низкий уровень свойств является следствием 
неустойчивости технологии, приводящей к структурной неоднородности.  
Изучали изменение структуры в ходе технологической цепочки, начиная с 
горячекатаного подката 20 мм. В микроструктуре подката присутствуют длинные,  
нерекристаллизованные зерна. Подобные зерна получили название - полосы. Полосы 
имеют блочную (субзеренную) структуру характерную для полигонизованого состояния.  
Результаты текстурных исследований листа толщиной 20 мм, представленные на 
рисунке 1.43, свидетельствуют о наличии острой текстуры прокатки {001}<110>, которая 
особенно интенсивна в поверхностных слоях. Ближе к центру эта компонента ослабевает 
и несколько усиливаются НН ориентировки типа {111} и {112}. 
К сожалению, рентгеновский анализ текстуры, в данном случае, не позволяет 
разделить текстуру деформации и рекристаллизации. В связи с этим был проведен ДОЭ-
анализ. Оказалось, что большинство полос имеет ориентацию {001}<110>, реже 
встречаются ориентации {111}<112>, {112}<111> и {110}<110> (рисунок 1.44).  
Обнаружен новый вариант текстурного торможения рекристаллизации, который 
представлен на рисунке 1.44 д,е, где можно наблюдать две плоские границы различно 
ориентированных полос. В верхнем и нижнем зерне кристаллографическая ориентация 
соответствует {100}<110>, в средней полосе – {110}<110>. Направление <110> является 
общим для этих полос, в том числе и для плоскости, разделяющей их границы. 
Непосредственно в плоскости границы присутствуют однонаправленные цепочки 
полностью совпадающих узлов вдоль НП, каждый четвертый ряд в одной решетке и 
пятый в другой имеет практически полное совпадение, что, безусловно, должно понижать 
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общую энергию границы. Подобный тип границ был описан в работе [78] и получил 
название «полуспециальных». 
Приведенный случай «полуспециальных» границ не является единственным из 
обнаруженных. Отсутствие рекристаллизации наблюдалось и на плоских границах между 
полосами, имеющими ориентации: {100}<110> и {111}<112>, с сопрягающимися на 
границе плоскостями {110} и {112} соответственно. Общие направления <110> также 
представляют собой цепочку полностью совпадающих узлов, но в отличие от уже 
рассмотренного варианта цепочки совпадающих узлов располагаются в направлении ПН. 
Следующий обнаруженный фактор ТТР можно обозначить как геометрический. 
Учитывая, что местом образования зародыша рекристаллизации на границе служат так 
называемые «выступы», являющиеся результатом выхода полос скольжения на границу, в 
рассматриваемом случае границы полос являются практически плоскими и 
ориентированы вдоль направления прокатки.  
  
  а       б 
          
  в       г 
Рисунок 1.42  Микроструктура горячекатаного подката толщиной 20 мм в 
продольном направлении:  а, б, в -  микроструктура различных участков сечения листа; 
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Рисунок 1.43 ОПФ листов толщиной 20 мм сплава ТС6 в различных направлениях: 
а) нормальное направление (НН); б) нормальное направление на середине толщины 
(1/2НН); в) направление прокатки (НП); г) поперечное направление (ПН). 
 
При этом полосы скольжения имеют такую же ориентацию, выход полос 
скольжения на границу отсутствует. Соответственно, образование «выступов» становится 
маловероятным. И более того, «выступы», возникшие на ранних стадиях, по всей 
видимости, ликвидируются из-за стремления границы к спрямлению в ходе дальнейшей 
деформации. 
Протекание рекристаллизации in situ, результатом которой является образование 
вытянутых зерен по границе, можно так же считать фактором ТТР. Эти вытянутые зерна 
имеют кристаллографическую ориентацию, совпадающую с ориентацией полосы, и 
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в            г 
  
д            е 
  
ж 
Рисунок 1.44  ДОЭ-карты 20 мм листа сплава ТС6 с различных участков 
поверхности ПН: а – НН, б – ПН; в – НН, г – ПН; д – НН, е – ПН; ж – стереографический 
треугольник. 
Интересным является случай, когда рекристаллизованные зерна, образовавшиеся 
на плоской границе, формируют плоский фронт роста в тело полосы. Фронт роста имеет 
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характерную конфигурацию, модель которой представлена на рисунке рисунок 1.45. 
Границы рекристаллизованных зерен выгнуты в направлении нерекристаллизованного 
зерна, а углы тройного стыка близки к 120º. Выгнутость границы свидетельствует о том, 
что тройной стык тормозит продвижение границы. Подобная конфигурация является 
достаточно стабильной, поскольку выигрыш в энергии за счет прироста объема с учетом 
увеличения площади границы растущего зерна минимизируется. Некоторое 
преимущество к росту имеют более крупные зерна. Описанный случай не является 
впрямую проявлением ТТР, но является его следствием. 
 
 
Рисунок 1.45 Схема фронта роста рекристаллизованных зерен от плоской границы 
 
Обнаруженные типы границ полос были систематизированы и представлены в 
таблице 1.9. В принципе, теоретически, можно предположить наличие как фактора ТТР, 
плоских специальных границ разворота или наклона, но в данном исследовании таких 
границ обнаружено не было. 
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«Вырожденная» граница, возникшая в 
результате деформации из 
высокоугловой границы. Угол 
разориентировки не превышает 20. 
II 
  
«Полуспециальная» граница, где в 
плоскости границы сопрягаются 
кристаллографические плоскости с 
малыми индексами и, соответственно, 






(рекристаллизации in situ), где 
вытянутые полигоны (зерна) 





Геометрический фактор – границы 
ровные, без выступов, образование 
параллельных границе внутренних 
малоугловых границ, сглаживание 





Плоская граница между зернами, одно 
из которых находится в ориентации, 
при которой деформация не приводит к 
накоплению внутренней энергии. Рост 
зародышей происходит только в 






плоской стабильной конфигурации 







Дополнительное торможение фронта 
роста рекристаллизованных зерен 






1.2.2 Определение влияния различных факторов на процессы рекристаллизации 
горячекатаного подката 
1.2.2.1 Влияние температуры и времени отжига 
При получении листов из сплава ТС6 приоритетной задачей является устранение 
зеренной неравномерности (полосчатости) в структуре, Самым простым способом 
устранения является рекристаллизационный отжиг. Для подбора оптимальной 
температуры была проведена серия отжигов в интервале 800…940оС, через 20оС, с 
выдержками 20 и 40 мин. 
Результаты отражены в виде графических зависимостей на рисунке 1.46. 
Обнаружено, что зерна, образованные рекристаллизацией in situ, зачастую имеют 
ориентацию, повторяющую кристаллографическую ориентацию полос. Соответственно 
протекание рекристаллизации по типу in situ практически не приводит к понижению 
анизотропии свойств в целом. Поэтому с точки зрения получения однородной структуры 
это явление носит скорее негативный характер, поскольку оно приводит к торможению 
процессов рекристаллизации при последующих отжигах. На графике, изображенном на 
рисунке 1.46 представлена попытка учесть вклад этих двух типов рекристаллизации. 
 
I - общее снижение полосчатости по сечению; II - доля полос без учета зерен 
образованных по типу рекристаллизации in situ; III - доля зерен образованных по типу 
рекристаллизации in situ; IV - вклад рекристаллизации в устранение полосчатости. 
Рисунок 1.46 - Принципиальная зависимость доли в полос в сечении листа толщиной 20 
мм от отжигов при различным температурах (время отжигов 40 мин). 
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Линия  I на рисунке 1.46 показывает снижение полосчатости в сечении, линия II – 
долю полос без учета зерен, образованных по типу рекристаллизации in situ, а линия III – 
долю зерен, образованных по типу рекристаллизации in situ. Доля зерен этого типа 
возрастает до температуры 840ºС, после чего начинает падать и исчезает при температуре 
900ºС. Доля же полос без учета зерен, образованных по типу рекристаллизации in situ, 
равномерно снижается во всем температурном интервале. На  рисунке 49 можно выделить 
три температурные области. Первая область – это уже рассмотренный интервал 
температур 800…840ºС в которой рекристаллизации протекает в основном по механизму 
in situ. Вторая область – это интервал температур 840…900ºС, в котором наблюдается 
перераспределение вкладов рассматриваемых типов рекристаллизации. Третья область – 
интервал температур 900…940ºС, в данном интервале зерен, образованных 
рекристаллизацией по типу in situ, не наблюдается, происходит реальное снижение доли 
полос в сечении. Вклад рекристаллизации показан с помощью линии IV на  рисунке 49. 
Для этого случая хорошо просматриваются два перегиба, которые разграничивают 
выделенные ранее температурные области. 
С одной стороны, отжиги могут быть эффективным способом устранения 
полосчатости, а, с другой, – имеют ряд отрицательных последствий. При устранении 
полосчатости примерно в 3 раза увеличивается средний размер зерен, при сохранении 
разнозернистости, что опять-таки приводит к снижению пластичности после старения. 
Рисунок 49 подтверждает предположение, что в температурном диапазоне 800…880ºС 
значительным сдерживающим фактором обычной рекристаллизации является развитие 
рекристаллизации in situ и полигонизации. Исходя из этого, можно полагать, что если в 
процессе деформации разрушить стабильную полигонизационную структуру, то это 
может дать толчок протеканию рекристаллизации. Проверке этого предположения 
посвящены следующие два подраздела. 
 
1.2.2.2 Влияние горячей деформации 
 
Другим способом устранения полосчатости является горячая прокатка с 
последующим рекристаллизационной обработкой. Для того что бы понять, как такая 
обработка будет влиять на полосчатую структуру была проведена горячая прокатка при 
температуре 850ºС (с учетом вышесказанного температуру необходимо понижать) до 
толщины 10 мм (разовые степени деформации в интервале от 5 % до 7 %, суммарная 
степень деформации 50 %).  
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В микроструктуре горячекатаного листа толщиной 10 мм присутствуют полосы 
шириной до 200 мкм, в целом их толщина уменьшилась, однако доля полос в структуре 
сохраняется. Исходно рекристаллизованные зерна вытягиваются (b/h = 4), что 
соответствует степени деформации в ходе горячей прокатки ( = 50%). Из этого следует, 
что рекристаллизации во время выдержках при промежуточных подогревах не 
происходило. Границы зерен ровные прямые, отсутствуют выступы, следы выхода полос 
скольжения на границу,  
ДОЭ-анализ показывает, что источником зародышеобразования являются 
приграничные участки полосы, поэтому вновь рекристаллизованные зерна растут в 
противоположном от полосы направлении и их ориентация близка к ориентации 
прилегающей полосы. Кроме того, высокие степени деформации приводят к увеличению 
протяженности плоских границ вдоль направления деформации, что резко сокращает 
количество мест для образования зародышей рекристаллизации на границах между 
полосами. 
Дальнейшая горячая прокатка по обычным режимам (разовые степени деформации 
в интервале от 5 % до 7 %, суммарная степень деформации  50 %, температура 850ºС) 
приводит к усилению полосчатости в структуре. Анизотропия текстуры еще более 
возрастает. 
В итоге относительно высокие степени горячей деформации дают отрицательный 
эффект, приводящий к стабилизации полос в структуре. Задача по образованию 
зародышей рекристаллизации не была решена. Горячая прокатка при температуре 850ºС 
вызывает негативный эффект с точки зрения получения равномерных структурного и 
текстурного состояний. 
 
1.2.2.3 Влияние дробности деформации 
 
Очевидно, что применяемый режим горячей прокатки, только усугубляет 
неоднородность структуры. Возрастает острота текстуры, при этом возникают условия 
благоприятные для ТТР. Границы полос ровные прямые, не наблюдаются выступы и 
зародыши на границах. Новых ориентировок так же не возникает.  
Из этого следует, что, во-первых, необходимо понижать температуру прокатки, для 
того что бы снижать стимул к динамической полигонизации и препятствовать 
образованию стабильной полигональной структуры. Во-вторых, нужно снизить степень 
деформации за один проход, тем самым увеличить дробность прокатки, что понизит 
локальную неравномерность распределения деформации по сечению листа, и уменьшит 
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вероятность локализации деформации, прежде всего внутри полос. В-третьих, ввести 
прерывания прокатки, во время которых может происходить образование зародышей 
рекристаллизации на границах. 
В результате было предложена и проведена горячая прокатка толщины до 8 мм при 
температуре 800ºС (разовые степени деформации от 3 % до 5 %, суммарная степень 
деформации 20 %).  
Изучение текстурного состояния горячекатаного листа сплава ТС6 толщиной 8 мм 
показало, что доминирующая текстура – {001} <110>  немного ослабляется по сравнению 
с предыдущим состоянием. Также присутствуют менее выраженные ориентировки 
{112}<110>, {112}<111> и {111}<110>. В целом наблюдается ослабление острой 
текстуры, появление новых ориентировок (например {111}<110>), что подтверждает факт 
образования зародышей рекристаллизации. Данная обработка приносит положительный 
результат с точки зрения устранения полосчатости в структуре.  
Отжиг после дробной деформации. Из горячекатаного листа толщиной 8 мм было 
вырезано 5 образцов. Далее они подвергались отжигу при температурах: 860оС, 880оС, 
900
оС, 920оС, 940оС в течение 15 мин с охлаждением на воздухе.  
При увеличении температуры отжига закономерно увеличивается средний размер 
рекристаллизованных зерен. Отметим, что при отжигах до 900ºС средний размер не 
превышает 100 мкм (рисунок 1.47). 
Таким образом, рекристаллизационный отжиг сводит количество полос в структуре 
к минимуму уже при температуре 900ºС.  
 
 




Толщина остающихся полос имеет размеры сопоставимые со средним размером 
рекристаллизованных зерен, и, по всей видимости, должны легко устранится при 
следующих обработках. В итоге решено было остановиться на температуре 900ºС. 
Повышать температуру отжига выше нерационально из-за роста рекристаллизованного 
зерна и возрастания газонасыщенного слоя.  
 
1.2.3 Структура и свойства тонкого холоднокатаного листа 
 
Технологическая схема, показывающая реализацию новой технологии, приведена 
на рисунке 1.48, операция 2 от Н = 8 мм до  Н = 2,6 мм. Микроструктура образца 
полученного листа Н = 2,6 мм, после горячей прокатки и совмещенного отжига 
представлена на рисунке 1.49, где наблюдаются равноосные полиэдрические зерна с 
ровными прямыми границами. Полосы, присутствующие в предыдущих подкатах, 
исчезают (не зафиксированы). Средний размер зерна составил 77 мкм. 
 
 
Рисунок 1.48  Технологическая схема получения тонкого листа толщиной 2,3 мм. 
 
 





Таблица 1.10  Механические свойства состаренного листа толщиной 2,3 мм сплава ТС6 
направление σ0,2, МПа σв, МПа δ, % 
вдоль 1345 1470 8,6 
поперек 1340 1460 7,0 
 
Реализация разработанных подходов позволила предложить технологию получения 
листовых полуфабрикатов  с однородной мелкозернистой структурой (D менее 100 мкм), 
высоким уровнем и низкой анизотропией прочностных свойств (менее 3%) в 
термоупрочненном состоянии и в листе толщиной 2,3 мм вдоль прокатки - σ0,2 = 1350 
МПа, в = 1470 МПа,  = 9 %; поперек прокатки - σ0,2 = 1340 МПа, в = 1460 МПа,  = 7 %. 
 
1.2.4. Модель развития рекристаллизации в условиях ТТР 
С точки зрения термодинамического подхода к анализу зависимости 
рекристаллизации от степени горячей деформации можно предложить следующую модель 
такой зависимости, рисунок 1.50. 
 
 




В исходном состоянии в структуре присутствуют два типа зерен отличающихся 
внутренней энергией – полосы и рекристаллизованные зерна. Исходно полосы имеют 
повышенный уровень внутренней энергии, по сравнению с рекристаллизованными 
зернами. Однако в ходе деформации полоса накапливает энергию меньше. При малых 
степенях деформации рост внутренней энергии связан с разрушением полигональной 
структуры, дальнейший прирост энергии относительно невелик вследствие благоприятной 
ориентации ее решетке по отношению к деформирующим напряжениям. Начальный 
уровень внутренней энергии рекристаллизованных зерен меньше, чем у полосы, но в 
процессе деформации рост внутренней энергии происходит более интенсивно, чем в 
полосе. Причиной является обратное явление связанное с отношением решетки 
рекристаллизованных зерен по отношению к деформирующим напряжениям. 
Соответственно две кривые изменения внутренней энергии должны пересекаться в 
некоторой точке, рисунок 62. Относительно этой точки можно выделить две области. В 
первой области (на рисунке 1.50 помечена I) внутренняя энергия полосы превышает 
внутреннюю энергию исходно рекристаллизованных зерен, поэтому рост вновь 
образованных зародышей рекристаллизации выгоден в сторону полосы с точки зрения 
термодинамики. Во второй области (на рисунке 1.50 помечена II) внутренняя энергия 
исходно рекристаллизованных зерен превышает внутреннюю энергию полосы, поэтому 
рост вновь образованных зародышей рекристаллизации становится менее выгодным в 
сторону полосы. Другими словами сама полоса является местом образования зародышей 
рост которых происходит в сторону рекристаллизованных зерен.  
Вышеописанная модель была проверена, с помощью инструментальной методики, 
HKL Channel 5. На рисунке 1.51 показан относительный уровень внутренних напряжений 
до и после деформации. Если до деформации уровень внутренней энергии 
рекристаллизованных зерен (синий цвет) меньше внутренней энергии полосы (желтый 
цвет), рисунок 1.51, а, б. Случай области II показан на рисунке 1.51, в, г, когда после 
деформации уровень внутренней энергии исходно рекристаллизованных зерен (помечены 
красным цветом) оказывается выше, чем в полосе (помечена желтым цветом). 
В связи с этим был предложена технология получения листов с низкой 
анизотропией свойств, включающая, комбинированный подход к ликвидации полос в 
структуре – прокатка при пониженных температурах (800ºС), ограничение степени 
обжатия за проход и введение прерываний прокатки, с целью образования условий для 
образования зародышей, способных к росту в направлении полосы и разрушения 
совершенной полигональной структуры, без интенсивного наклепа рекристаллизованных 
зерен, без дополнительного спрямления и совершенствования структуры границ полос. 
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Вместе с тем, относительно небольшие степени деформации нарушают стабильность 




а       б 
  
в            г 
Рисунок 1.51 - ДОЭ карты доли деформированных, полигонизованных и 
рекристаллизованных участков: а, б – до деформации; в, г – после деформации. 
 
 
Выявленные факторы ТТР позволяют определить подходы к устранению 
полосчатой структуры. Основным тормозящим фактором является малая кривизна границ, 
резкое сокращение границ, на которых возможно зародышеобразование. Таким образом, 
было выработано несколько основных подходов к устранению полосчатости: 
1. ограничение суммарной деформации на начальных этапах получения листа; 
2. увеличение дробности деформации, снижение суммарной степени обжатия, 
введение прерываний прокатки и снижение температуры промежуточной 
прокатки; 
3. последующая рекристаллизационная обработка, по возможности 





































1.2.5  Анализ горячекатаного структурны, текстуры, и фазового состава 
титановых сплавов переходного класса 
 
Технологический процесс изготовления крупногабаритных полуфабрикатов и 
изделий из сплавов переходного класса Ti-10V-2Fe-3Al, ВТ22 начинается с 
деформационных обработок в -области с последующим переходом к обработкам в +-
области. Однако масштабный фактор, относительно низкая теплопроводность, 
невозможность исправления зеренной структуры только методами термической 
обработки, высокая чувствительность сплавов к последующим скоростям охлаждения 
предопределяют свои трудности для формирования требуемых структур и соответственно 
механических свойств.  
 
 1.2.5.1 Моделирования процессов при горячей  деформации, сопоставление 
результатов эксперимента с результатами расчетов и моделирования 
Оценка неравномерности деформации после горячей осадки при температурах -
области, исследование кинетики рекристаллизации в ходе последующего 
постдеформационного отжига при температурах деформации, влияние на данный процесс 
степени деформации, а также выявление предпочтительных мест и механизма 
образования зародышей рекристаллизации в сплаве Ti-10V-2Fe-3Al, проведено на 
цилиндрических заготовках – шайбах ( 90 мм × 75 мм), отрезанных от одного биллета. 
Термомеханическая обработка полученных шайб включала следующие операции: 
1. Проведение предварительного рекристаллизационного отжига при температуре 
1000 °С с выдержкой в течение 4 часов; 
2. Изотермическая осадка шайб со степенью обжатия 60 % в -области при 
температурах Тпп+20 °С (820 °С); 
3. Постдеформационный рекристаллизационный отжиг при температурах 
деформации с выдержками в течение 0, 2, 4, 8, 16, 32 минут с последующей закалкой 
шайб в воду. 
На рисунке 1.52 представлены макроструктуры полуфабрикатов, деформированных 
при температурах Тпп + 20 
оС на 60 % и различной по времени последеформационного 
отжига при той же температуре. 
Анализ макроструктуры показывает наличие зональной неоднородности по сечению 
слитка. Четко видны зоны с отсутствием деформации («мертвые» зоны) и зоны с сильно 






г)   
д)  
е)   
Рисунок 1.52 Макроструктура полуфабрикатов, деформированных на 60%  при Тпп + 20 
оС. 
Время выдержки в печи после деформации: а – 0 минут; б – 2 минуты; в – 4 минуты 
г – 8 минут; д – 16 минут; е – 32 минуты 
Определение истинных деформаций в любой точке деформированного металла для 
количественной оценки протекания процессов первичной рекристаллизации в 
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зависимости от степени деформации произведено посредством моделирования (рисунок 
1.53).  
 
Рисунок 1.53.  Распределение истинных деформаций по сечению шайб приосадке 60 %  
 
 
Рисунок 1.54. Распределение расчетных значений параметра Надаи-Лоде по осевому 
сечению осаженной на 60 % при Тпп+20 °С шайбы 
Проведение расчетов позволяет учитывать в каждой элементарной ячейке не только 
степень деформации, но и её характер. Это является важным для определения взаимосвязи 
между степенью деформации и степенью рекристаллизации.  
Для подтверждения полученной информации нами были сделаны съемки 
представительных мест образца в радиальном направлении с использованием метода ДОЭ 
и сопоставлены с полученными ранее значениями параметра Надаи-Лоде (рисунок 1.54). 
По результатам анализа данных ДОЭ была рассчитана полюсная плотность 
основных компонент текстуры полуфабриката в радиальном направлении осаженного 
образца (рисунок 1.55) 
 






















0 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 60 65 70 75




























Рисунок 1.55. Зависимость полюсных плотностей доминирующих кристаллографических 
направлений от расстояния от центра образца в радиальном направлении.  
Сопоставляя все наблюдаемые изменения текстурных компонент можно выделить 
три характерные зоны, которые иметь различный тип деформационного состояния:  
- зона деформации преимущественно осадкой - от центра образца до 55 мм, для которых 
характерны аксиальная текстура вдоль оси деформации Y <100>+<111>. Это хорошо 
согласуется со значением показателя Надаи-Лоде, который в этой области близок к 
единице, а это значение как раз и характеризует деформацию осадкой; 
- зона деформации по типу прокатки – на расстоянии от 55 мм до 65 мм в радиальном 
направлении от центра образца, чему соответствует характерная для -титановых сплавов 
текстура прокатки <011>{100}, усиление компоненты <011> в этом случае наблюдается в 
направлении Z, а  компонента <100> усиливается в направлении Y, что характеризует 
расположение плоскостей {100} перпендикулярно направлению  осаживания.  Для данной 
зоны показатель Надаи-Лоде близок к нулю, что и характерно для условий деформации 
прокаткой; 
- зона деформации по типу вытяжки наблюдается на расстоянии от 65 мм до 72 мм от 
центра. Об этом свидетельствуют более высокие показатели компоненты <101> в 
направлении Z. При этом показатель Надаи-Лоде в этой области  близок к -1, что обычно 
характерно именно для процесса вытяжки. 
 Таким образом, проведенный текстурный анализ преимущественных ориентировок 
по сечению осаженной заготовки  и сопоставление формируемой текстуры с 
характерными в этом случае условиями деформации хорошо экспериментально 
подтвердило результаты модельных расчетов изменения параметра Надаи-Лоде  в 
различных областях полуфабриката из сплава Ti-10-2-3 после осадки в β-области. 






Рисунок 1.56. Схема текстурного состояния полуфабриката 
 
Синим цветом обозначена двухкомпонентная радиальная текстура <001> и <111>. 
Розовым цветом обозначена однокомпонентная осевая текстура <101>. Двойным цветом 
изображается промежуточное состояние с признаками обеих текстур. Белым цветом 
изображены участки, где затруднительно выделить какую либо предпочтительную 
текстуру. 
 
1.2.5.2 Изучение процессов рекристаллизации в горячедеформированных 
полуфабрикатах 
 
Для получения информации о процессах рекристаллизации, определялся процент 
рекристаллизованных зерен в каждой ячейке. Обобщая полученные данные, была 
получена зависимость (рисунок 1.57 )процентного содержания рекристаллизованных 
зерен в каждой ячейке, от соответствующей ей степени деформации и параметра Надаи-
Лоде.  
Были рассчитаны объемная доля и средние размеры рекристаллизованных зерен, что 
позволило выявить зависимость этих значений от степени деформации (рисунок  1.58 а,б). 
В целом, с ростом степени деформации доля рекристаллизованных зерен 
изменяется по кривой с максимумом. Положение максимума приходится на истинные 
деформации 2,2, при более высоких деформациях доля рекристаллизованных зерен 
снижается. Данное явление связывают с текстурным торможением рекристаллизации 
Торможение рекристаллизации происходит вследствие сильной деформации зерен, что 
впоследствии затрудняет зародышеобразование и как следствие этого снижает значения 
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Рисунок 1.57. Зависимость доли рекристаллизованных зерен от степени и типа 




а                                                                                   б 
Рисунок 1.58 Изменение объемной доли рекристаллизованных зерен (а) и среднего 
размера зерна (б) в зависимости от степени деформации и времени отжига(за 




1.2.5.3  Формирование структуры и свойств при холодной осадке  закаленных из 
-области сплавов ВТ22 и Ti-10-2-3 
 
Распределение истинной степени деформации  по высоте осаженных цилиндров  из 
сплава ВТ22, предварительно закаленных из β-области, представлено на рисунке 1.59. 
Относительная высота образца, h/h0






































Рисунок 1.59. Распределение истинной степени деформации e по высоте осаженных 
заготовок из сплава ВТ22, предварительно закаленного из -области, вдоль оси прутка 
при различных степенях обжатия 
Обжатие заготовок из сплава Ti-10V-2Fe-3Al, предварительно закаленных из -
области, в результате холодной осадки приводит к постепенному изменению положения и 
профиля дифракционных линий, фиксируемых при закалке (рисунок 1.60 а).  
В частности, обжатие сплава на 7 % приводит к резкому увеличению интегральной 
интенсивности линий -мартенсита и уменьшению интегральной интенсивности линий 
-твердого раствора, что, очевидно, обусловлено протеканием →-мартенситного 
превращения. Повышение степени обжатия до 18 % способствует дальнейшему развитию 
данного процесса, в результате которого близко расположенные пары линий мартенсита 
(112) и (022), (200) и (130) сливаются друг с другом. То есть происходит 
трансформация -фазы в -мартенсит, который практически один фиксируется при 
обжатии сплава на 37 % . Данный процесс хорошо характеризует график изменения 
ромбичности -мартенсита от степени обжатия (рисунок 1.61 а). 
Таким образом, общую схему деформационно-индуцированных превращений в 
сплаве Ti-10V-2Fe-3Al при холодной осадке с различными степенями обжатия можно 
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Рисунок 1.60. Влияние ХПД на вид дифрактограмм, снятых с поверхности параллельной 
(а, б) и перпендикулярной (в) направлению осадки, закаленных сплавов Ti-10V-2Fe-3Al 
(а) и ВТ22 (б, в) 
   
                        а                                              б                                            в 
Рисунок 1.61. Влияние ХПД на параметры кристаллических решеток деформационно-
индуцированных фаз в сплавах Ti-10V-2Fe-3Al (а) и ВТ22 (б, в) 
 Иной характер превращений характерен для закаленного на метастабильный -
твердый раствор сплава ВТ22, где общую схему деформационно-индуцированных 
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превращений можно представить в виде: →→. Наличие этих фаз подтверждено ПЭМ 
(рисунок 1.62). 
     
                                              а                                                                 б 
            
в      г 
   
                                               д                                   е 
Рисунок 1.62. Структура с деформационно-индуцированными фазами, образующимися 
при осадке закаленного сплава ВТ22, закаленного из -области, с различными степенями 
обжатия ε ~ 1.5 % (а – светлопольное изображение, электронограмма и схема 
расшифровки); ~ 6 % (в – светлопольное изображение; г – темнопольное изображение в 
рефлексе (200)); ~ 16 % (д – светлопольное изображение, электронограмма и схема 





Таким образом, показано, что холодная пластическая деформация осадкой 
закаленных титановых сплавах ВТ22 и Ti-10V-Fe-3Al: 
– приводит к неравномерности деформации по сечению осаженных полуфабрикатов, 
максимальная неравномерность фиксируется при 16…18 % обжатия; 
– вызывает в метастабильной -фазе мартенситное превращение, которое идет в 
несколько этапов →→ и →→ для сплавов ВТ22 и Ti-10V-Fe-3Al 
соответственно, различная стадийность которого обусловлена более сильным 
стабилизирующим действием алюминия по отношению к образованию мартенсита 
деформации в сплаве ВТ22. 
 Рассмотрены особенности морфологии деформационно-индуцированных фаз.  
 
1.2.5.4 Разработка  кристаллогеометрической модели реализации деформационно-
индуцированных фазовых переходов в сплавах переходного класса 
 
Используя: а) полученные данные по периодам кристаллических решеток исходного 
-твердого раствора и деформационно-индуцированных -, -, -фаз для исследуемых 
сплавов ВТ22 и Ti-10V-2Fe-3Al сделана попытка проанализировать наблюдаемые фазовые 
переходы при мартенситном превращении с точки зрения их кристаллогеометрии. 
Описав структуры исходной - и деформационно-индуцированных -, -, -фаз в 
ромбических координатах, можно рассчитать деформации элементарных ячеек в трех 
взаимно перпендикулярных направлениях, необходимых для перестройки →, → и 
→ для сплава ВТ22 и →, → и → для сплава Ti-10V-2Fe-3Al. 
При этом параметры решеток фаз , , ,  в ромбических координатах (рисунок 
1.63) приобретают следующие значения (таблица 1.11). 
Таблица 1.11 Периоды решеток фаз в ромбических координатах 
 вдоль оси х вдоль оси y вдоль оси z 
для  
 аа
ромб   2 аb
ромб   2 аc
ромб   
для  
 са
ромб   2 аb
ромб   2 ас
ромб   
для  
   аа
ромб     bb
ромб     cc
ромб  
для  
   аа
ромб  3   ab
ромб     cc
ромб  
Значения деформаций элементарных ячеек в направлениях осей x, y и z (1, 2 и 3 
соответственно), необходимые для осуществления перестройки кристаллических решеток, 
приведены в таблице 1.12. 
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           (1-10)              ||                                (1-10)              ||                                (001)                  ||                                                        (0001) 
           [111]              ||                                  [111]              ||                                [110]                  ||                                                        [11-20] 
Рисунок 1.63. Пространственное изображение ориентационных соотношений решеток -, -,  и -фаз в сплавах  переходного класса 
 
( 011 ) || ( 0001) ; [111] || ( 0211 ) 
      















Таблица 1.12. Деформации элементарных ячеек, необходимые для перестройки 
кристаллических решеток при холодной деформации осадкой закаленных из -области 
сплавов ВТ22 и Ti-10V-2Fe-3Al, % 
 
Сплав Превращение 1 2 3 
ВТ22 
      → -5,07 4,39 0,99 
      → -2,46 1,21 1,21 
      → -2,68 3,14 -0,22 
Ti-10V-2Fe-3Al 
      → -10,44 9,69 1,74 
      → -7,31 7,04 0,56 
      → -3,38 2,48 1,17 
 
Анализ этих данных показывает, что для осуществления сдвиговых превращений 
→, → в сплаве ВТ22 и →, → в сплаве Ti-10V-2Fe-3Al нужны значительно 
меньшие деформации кристаллической решетки -фазы, чем для → и → для 
сплавов ВТ22 и Ti-10V-2Fe-3Al соответственно.  
Следует отметить еще одну характерную особенность. Деформационно- 
индуцированные фазы, образующиеся в ходе холодной пластической деформации, имеют 
ограниченный интервал углов между соответствующими плотноупакованными 
направлениями (в сплаве ВТ22 <111> для -фазы, <110> для -мартенсита, для сплава Ti-
10V-2Fe-3Al <110>  для -мартенсита и <11-20> для -фазы) и при протекании фазового 
превращения, сопровождающегося сменой кристаллической решетки изменения угла 
между плотноупакованными направлениями идет скачкообразно (рисунок 1.64). 
Таким образом, показано, что в сплавах переходного класса ВТ22 и Ti-10-2-3 в 
закаленном метастабильном -состоянии деформационно-индуцированные переходы 
осуществляются постадийно через промежуточные фазы (, , ) и стадийность 
превращений при близком содержании -стабилизаторов в сплавах определяется 
содержанием алюминия. Проанализированы наблюдаемые фазовые переходы с точки 
зрения  кристаллогеометрии преобразования кристаллических решеток. 
 
1.2.6 Выводы по подразделу 
 
Проведено обобщение результатов работы, позволившее дать положительную 
оценку полноты решения задач и отметить высокую эффективность полученных 
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результатов по совершенствованию существующих (за счет предложенных технических 
решений) и разработке новых технологий получения анизотропных/изотропных 
полуфабрикатов и изделий из титановых сплавов на основе -фазы с повышенным 
комплексом свойств, в сравнении с современным научно-техническим уровнем. Получены 
новые знания в области металловедения касающиеся явления текстурного торможения 
рекристаллизации, кинетики рекристаллизации и деформационно-индуцированных 
фазовых переходов в -титановых сплавах. 
1. Впервые в мире определены и систематизированы факторы, ответственные за 
возникновение эффекта текстурного торможения рекристаллизации при горячей прокатке 
псевдо β- титановых сплавов.  
2 Предложена и проверена экспериментально принципиально новая модель развития 
рекристаллизации в условиях ТТР. На базе этой модели установлено, что при 
производстве листов из -титановых сплавов отжиги в температурном диапазоне от 800 ºС 
до 900 ºС и прокатка с деформацией более 5 % за проход на предварительной 
низкотемпературной стадии горячей прокатки способствует стабилизации вытянутых 
нерекристаллизованных зерен (полос), т.к. накопленная внутренняя энергия в исходно 
рекристаллизованных зернах становится выше, чем в полосах. Отжиг при этих 
температурах способствует развитию рекристаллизации in situ и стабилизации 
полигональной структуры, что является негативным фактором с точки зрения 
изотропности свойств.  
3. Выработаны основные технологические подходы к устранению полос в листовых 
полуфабрикатах в сплаве ТС6: 
 установлена необходимость увеличения толщины горячекатаного подката до 
предельно возможной в промышленных условиях – 30 мм; 
 прокатка горячекатаного подката должна проводится с прерываниями в сочетании 
с подготовительной низкотемпературной при установочной температуре нагрева 
800 ºС и последующей рекристаллизационной обработкой (900 ºС), совмещенной с 
прокаткой.  
 доказана необходимость увеличения дробности горячей прокатки на 
подготовительной стадии (800 ºС) с разовыми степенями деформации от 3% до 5% 
за проход, с ограничением суммарной степени деформации до 20 %.  
5. Реализация разработанных подходов позволила предложить и опробовать в 
промышленных условиях технологию получения листовых полуфабрикатов  с 
однородной мелкозернистой структурой (D менее 100 мкм), высоким уровнем и низкой 
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анизотропией прочностных свойств (менее 3%) в термоупрочненном состоянии и в листе 
толщиной 2,3 мм вдоль прокатки - σ0,2 = 1350 МПа, в = 1470 МПа,  = 9 %; поперек 
прокатки - σ0,2 = 1340 МПа, в = 1460 МПа,  = 7 %. 
6. На образцах из промышленного сплава Ti-10-2-3 проанализированы особенности 
формирования текстуры деформированных в горячедеформированных полуфабрикатах. 
Произведено моделирование деформации. Установлена взаимосвязь между степенью, 
характером деформации(по показателю Надаи-Лоде), текстурным состоянием и кинетикой 
рекристаллизации на локальном уровне по всему сечению полуфабриката. 
7. Определена последовательность протекания деформационно-индуцированных 
переходов и развития структурных преобразований при холодной деформации осадкой 
метастабильного -твердого раствора в сплавах Ti-10V-2Fe-3Al и ВТ22.  
8. Показано, что в закаленном метастабильном -состоянии деформационно-
индуцированные переходы осуществляются постадийно через промежуточные фазы (, 
, ) и стадийность превращений при близком содержании -стабилизаторов в сплавах 
определяется содержанием алюминия. Предложены  кристаллогеометрические модели 
переходов и рассмотрены  морфологические особенности формирующейся структуры. 
 
1.3 Закономерности формирования структуры , текстуры при деформации и 
рекристаллизации титановых сплавов на основе ГПУ-решетки  
1.3.1 Моделирование процессов при  деформации, сопоставление результатов 
эксперимента с результатами расчетов и моделирования 
 Для выполнения расчетов деформированного состояния титановых труб 
использована методика планируемого эксперимента при варьировании двух параметров: 
коэффициента вытяжки λ и угла наклона образующей матрицы α. В таблице 
кодированные параметры на уровнях –1 и +1 обозначены под черточкой. Безразмерное 





 в расчетах 
выдерживалось постоянным на уровне 0,52.  
 В программном продукте размеры заготовки и инструмента представлены в 
размерном виде, поэтому в качестве исходных данных использован ряд постоянных 
параметров: наружный диаметр готовой трубы D1Н = 145 мм; диаметр иглы DИ = 75 мм; 
толщина стенки готовой трубы S1 = 35 мм, длина заготовки в контейнере L = 190 мм, 
остальные параметры: диаметр контейнера D0 и толщина стенки заготовки S0 являлись 
варьируемыми в соответствии с данными таблицы 1.13. 
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D0,мм S0, мм 
1 3  –1 0,785/45 –1 228 76,5 1,10 
2 6  +1 0,785/45 –1 313 119 1,79 
3 3  –1 1,047/60 +1 228 76,5 1,10 
4 6  +1 1,047/60 +1 313 119 1,79 
 
 Результаты решения задачи в виде линий равного уровня степени деформации  
представлены на рисунке 1.65. Линии равного уровня в самом очаге деформации 
описывают пограничное состояние: переход от стационарной стадии к заключительной. 
 Распределение коэффициента степени деформации kн по радиальной 
относительной координате r/R1н в пресс-изделии отображено на графиках (рисунок 1.66). 
Из них видно, что степень деформации нарастает от внутренней поверхности трубы к 
наружной поверхности, при этом при значении коэффициента вытяжки 3, максимальное 
значение степени деформации наблюдается на небольшом расстоянии от внутренней 
стенки трубы. 
 Как видно из расчетов, прессование при всех углах наклона образующей матрицы 
приводит к нарастанию коэффициента неоднородности вдоль радиуса трубы. 
 На рисунке 1.67 приведено графическое отображение коэффициента 
неоднородности деформации для всех этапов полнофакторного эксперимента. По 
результатам его статистической обработки построено уравнение регрессии (1.29), 
показывающее зависимость kн
max
 (в качестве которой бралась максимальная величина 
неоднородности по стенке трубы) от коэффициента вытяжки и угла матрицы. 
kн
max
 = 1,054 – 0,051     1.29 
 Эксперимент показал, к уменьшению степени неоднородности деформации 
приводит уменьшение угла матрицы и увеличение коэффициента вытяжки, при этом 





                   
λ = 3; α = 45o λ = 6; α = 45o 
              
λ = 3; α = 60o λ = 6; α = 60o 
 




Рисунок 1.66 - Распределение коэффициента неоднородности деформации вдоль 
относительной радиальной координаты: 1 – λ = 3; α = 45о;  2 – λ = 6; α = 45о;  3 – λ = 3; α = 
60
о





Рисунок 1.67 - Зависимость коэффициента неоднородности деформации при прессовании 
труб от угла наклона образующей матрицы и коэффициента вытяжки 
 
 Таким образом, относительно степени деформации и ее равномерности 
распределения в прессованных трубах из альфа-сплава на основе титана установлены 
следующие закономерности. 
1. Компьютерным моделированием выявлен характер неравномерности деформации в 
поперечном сечении трубной заготовки из титанового сплава при прессовании в условиях, 
максимально приближенных к производственному процессу. 
2. Степень деформации имеет вид возрастающей зависимости вдоль радиуса 
отпрессованной заготовки. 
3. Неравномерность деформации в готовом изделии возрастает при увеличении угла 
образующей конуса матрицы в диапазоне 45…60о.  
4. Изменение коэффициента вытяжки в диапазоне 3…6 оказывает меньшее влияние 
на неравномерность деформации, чем изменение угла образующей конуса матрицы. 
 
 
1.3.2 Установление общих критериев оптимизации процессов термической и 
деформационной обработки сплавов титана для управления текстурными 
характеристиками 
 
 Листы из сплава титанового сплава основе альфа-фазы Ti-6-2-4-2 должны отвечать 
требованиям международных стандартов таких как AMS4919C, включающих 
характеристики предела прочности, текучести, пластичности, включая угол загиба и 
ползучести.   
Текстурное состояние 15 мм: преимущественно поперечная призматическая 
текстура, которая связана с текстурой деформации высокотемпературной β-фазы {100}<0-
11>. В процессе фазового β-α-превращения наблюдается преимущественное 
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расположение базисной плоскости α-фазы перпендикулярно поперечному направлению 
прокатки (ПН) и вдоль направления прокатки (НП), так как так же расположены 
плоскости типа {110}β. Можно так же отметить сильные компоненты базиса и 
отклоненного базиса в плоскости прокатки подката. Полученное текстурное состояние 
имеет невысокую анизотропию механических свойств. В исходном горячекатаном 
состоянии наблюдается достаточно высокий уровень прочностных и пластических 
свойств, которые практически не изменяются вдоль и поперёк прокатки. Это связанно с 
благоприятной текстурой и хорошей проработкой микроструктуры в процессе 
деформации.  
 Для получения готового 3,2 мм листа в схеме 1 был опробован вариант 
изготовления листов, включающий теплую продольно-поперечную прокатку при 
температурах на 150-200 ниже Тпп (820-850ºС). В соответствии с этой схемой за счет 
снижения температур прокатки основную роль в формировании текстуры должна играть 
α-фаза, которая в этом случае преимущественно склонна к образованию базисной 
текстуры и ориентировок наклонного базиса.  Кроме того в результате поперечной 
прокатки с горячекатанного состояния наследуется текстура поперечной призмы, которая 
при повороте листа на 90º при поперечной прокатке переходит текстура с ПН в НП.  
 Сформированная текстура не является благоприятной для получения высоких 
значений угла загиба из-за низкой интенсивности компоненты поперечной призмы и  
большой мощности базиса в плоскости прокатки. Вследствие этого для изменения 
текстурного состояния  в схеме 2 было решено повысить температуру поперечной 
прокатки на 100ºС до 930ºС, чтобы уменьшить вероятность формирования 
неблагоприятной базисной текстуры.  
После продольно-поперечной прокатки сформировалась наклонная базисная и 
поперечная призматическая текстура, которая обычно способствует невысокой 
анизотропии свойств с удовлетворительной пластичностью, включая угол загиба. Однако, 
если прочностные и пластические свойства в данном случае удовлетворяют требованиям 
стандарта AMS 4919С, то угол загиба оказался низким  особенно поперек прокатки, 
очевидно из-за малой мощности продольной призматической компоненты в текстуре, а 
так же возможности повышенного газонасыщения поверхности при листовом варианте 
прокатки. Кроме того из анализа микроструктуры следует, что в образцах с углом загиба 
больше 1050С пластины -фазы имеют преимущественную ориентировку вдоль 
направления прокатки, а для образцов с углом загиба меньше 1050С в микроструктуре 
есть не полностью проработанные участки -фазы с ориентировкой пластин 
перпендикулярно направлению прокатки.  
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 Исходя из полученных результатов, решено было провести прокатку по схеме 3 
отличительной особенностью которой от схемы 2 является, во-первых, увеличение 
температуры первой (продольной) теплой прокатки до температуры поперечной прокатки 
930
0С. 
 Полученная кристаллографическая текстура имеет сильные, близкие по мощности, 
компоненты наклонного базиса, а так же продольной и поперечной призмы. Большое 
количество систем скольжения и в продольном и поперечном направлениях листа 
позволило получить после стандартной термической обработки - двойной отжиг комплекс 
свойств, удовлетворяющих требованиям международного стандарта AMS 4919С (таблица 
1.14). 
 
Таблица 1.14  Механические свойства листов  толщиной 3,18 мм, обработанных по схеме 



























Требования АМS  862 931 10.0 105 
 
Можно отметить некоторое увеличение анизотропии свойств – вдоль прокатки, 
прочностные свойства на 20 - 30 МПа выше, чем в поперечном направлении.  
В целом и текстурное состояние и микроструктура после обработки по схеме 3 дают 
необходимый комплекс свойств и данная схема может быть предложена как основная для 
получения листов толщиной 3,2 мм. 
  Дальнейшая работа была направлена на получение листов толщиной 0,8 мм по 
пакетной технологии из 3,2 мм подката по опробованным в схеме 3 термо-
деформационным режимам.  Исходя из  текстурного состояния 3,2 мм листов было 
решено сохранить направление последней прокатки в листе при прокатке пакетов.  
Сформированное текстурное состояние обеспечивают необходимый комплекс 
свойств в листах толщиной 0,8 мм (таблица 1.15). Микроструктура после термообработки, 
состоящая из первичных зерен α -фазы с размером зерна около 3 мкм и -превращенной 




Таблица 1.15 Механические свойства листов  толщиной 0,8 мм, обработанных по схеме 3 
после стандартного двойного отжига 9000С,50 мин., воздух + 8000С, 35 мин., воздух. 
№ 
 
Вдоль прокатки Поперек прокатки 
п/п σ0,2МПа σВМПа δ,% Угол, град. 
свыше 
σ0,2,МПа σВ,МПа δ,% Угол ,град. 
свыше 
1. 1011 1042 14,1 105 1012 1074 12.0 105 
2. 977 1035 13.6 105 1014 1089 13.0 105 
 3. 1005 1047 13.4 105 1002 1065 13.4 105 
4. 968 1049 13,1 105 987 1037 13.0 105 
Требования 
AMS4919C 
862 931 8.0 105 862 931 8.0 105 
  Испытания на ползучесть на листах 3,2 и 0,8 мм так же показало их соответствие 
международным стандартам RMS 163 – степень деформации не превышала 0,1. 
 Таким образом, в качестве общих критериев оптимизации процессов термо-
деформационной обработки листов сплава Ti-6-2-4-2, обеспечивающих управление 
текстурным состоянием,  можно предложить следующие: 
- текстурное состояние в первую очередь определяется температурой прокатки, которая 
влияет как  непосредственно на формирование текстуры -фазы, так и  на вклад в общую 
текстуру - текстуры - -превращения при охлаждении с температуры деформации; 
- проведение теплой прокатки листов из сплава Ti-6-2-4-2 при относительно низких 
температурах 820-850оC способствует усилению базисной компоненты текстуры, не 
позволяющей получить сочетание необходимого комплекса свойств. Повышение 
температуры теплой поперечной  прокатки до 900-930оС в листах обеспечивает получение  
текстуры наклонного базиса и поперечной призмы с удовлетворительным комплексом 
свойств за исключением угла загиба; 
- использование пакетной продольно-поперечной прокатки  при температурах 900-930оС 
позволяет сформировать текстуру с минимальной анизотропией за счет наличия 
компонент наклонного базиса и продольной и поперечной призмы в листах толщиной 3,2 
и 0,8 мм, что обеспечивает получение необходимого уровня свойств при комнатной и 
повышенных температурах испытания. 
 
1.3.3 Исследование протекания рекристаллизационных процессов и 
текстурообразования при отжиге 
При производстве труб из сплавов типа Grade 9 большую роль в формировании 




Осуществлено определение закономерностей формирования кристаллографической 
текстуры и микроструктуры, и их влияние на механические свойства на отдельных этапах 
производства трубных заготовок из деформируемого псевдо α-сплава Grade 9, включая 
режимы различного отжига. Температура полиморфного превращения (Тпп) для данного 
сплава была определена металлографически - методом пробных закалок и составила 
945°С. 
Прессование осуществлялось в α + -области при температуре 840 °С, в результате 
размер трубной заготовки перед прокаткой составил Ø86×14мм. Прессованную заготовку 
подвергали стандартному отжигу при 740°С, 60 мин Прокатка осуществлялась в 5-этапов 
при комнатной температуре с получением труб следующих размеров:  
1-й размер - Ø65x8,5мм, 2-й - Ø50x4,75, 3-й - Ø38x2,5, 4-й - Ø30x1,2, 5-й - Ø27,53x0,84. 
После каждой прокатки проводили промежуточный отжиг с целью повышения 
пластичности по следующим режимам: 1-й отжиг - Т = 740°С, 60 мин;  2-й отжиг -  Т = 
720°С, 60 мин; 3-й отжиг - Т = 720°С, 30 мин; 4-й отжиг - Т = 500°С, 60 мин; 5-й отжиг - Т 
= 500°С, 60 мин 
Образцы для исследования трубной заготовки вырезались из кольца трубы и съемка 
проводилась в трех ортогональных направлениях: Хорда (НН - нормаль данной 
поверхности); План (НП - нормаль данной плоскости); Радиальное сечение (ПН нормаль 
данной плоскости). 
Характерной особенностью структуры в продольном направлении прессованной 
трубной заготовки является вытягивание исходных  - превращенных зёрен вдоль 
направления прессования при одновременном их сплющивании в перпендикулярном 
направлении. При этом за счёт более мелкого исходного -зерна на периферии внешняя 
поверхность трубы имеет относительно внутренней поверхности более дисперсную 
микроструктуру  Колонии пластин внутри -зерна при благоприятной ориентировке 
располагаются параллельно направлению течения, а при неблагоприятной изгибаются и 
дробятся. Полученный тип микроструктуры можно характеризовать как "переходную". 
После прессования получен достаточно высокий комплекс прочностных свойств σ0,2 = 648 
МПа, σв = 729 МПа, очевидно, за счёт наклёпа α-фазы в ходе прессования, так и 
пластических δ = 22%. 
Анализ полученных ОПФ показал, что в процессе прессования в (α+)-области 
начинает формироваться радиально-окружная текстура, когда гексагональные призмы 
выстраиваются как вдоль направления радиуса, так и перпендикулярно ему. Следует 
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отметить, что на внешней и на внутренней поверхности компоненты распределены 
примерно одинаково.  
Эта текстура определяется не β→α-превращением, а связана с особенностью 
деформации α-фазы. В этом случае вдоль оси трубы оказывается направление типа 
<10.0>, а перпендикулярно радиусу располагаются плоскости базиса. 
Проведение отжига после прессования при 740 °С, 60 мин. приводит к ряду 
микроструктурных изменений в прессованной трубе. В областях, где пластины α-фазы 
были не благоприятно ориентированы к направлению формоизменения, наблюдается 
протекание процессов рекристаллизации с образованием дисперсных равноосных частиц, 
однако этот процесс повсеместно не идёт,  вследствие недостаточно высокой температуры 
отжига. 
Сравнительный анализ представленных ОПФ с ОПФ после прессования показывает, 
что смешанный тип текстуры сохраняется. При этом наблюдается с одной стороны 
усиление компоненты <10.0> в плане с  5,6 ед. до 7,1 ед., что связано с процессами 
полигонизации в -фазе, с другой стороны увеличивается различие интенсивности 
компонент с внешней и внутренней хорд (например <11.0> - 1,9 ед. и 3,8 ед. 
соответственно). ОПФ внутренней хорды до и после отжига схожи, а для внешней хорды 
интенсивность основных компонент <00.1> и <11.0> и после отжига уменьшается и 
увеличивается интенсивность компонент наклонного базиса. 
Объяснением данного факта может быть более интенсивный наклёп внешних 
поверхностных слоев, чем внутренних. В результате этого во внешних слоях трубы 
рекристаллизационные процессы развиты сильнее, чем во внутренних.  
Комплекс механических свойств после отжига (σ0,2 = 643 МПа, σв= 715 МПа, 
δ=22,3%) практически не отличается от свойств после прессования. Это вполне 
закономерно, так как уже было отмечено, что микроструктура и текстура после этих 
обработок в целом подобна. 
Таким образом, проведение прессования трубы в α+-области способствует 
формированию переходной структуры с достаточно высоким комплексом свойств. В 
прессованной трубной заготовке формируется характерная для этих условий деформации 
смешанная (радиально-окружная) текстура. Отжиг при 740°С, 60 мин. не приводит к 
существенному изменению структуры, текстуры и свойств, способствуя преимущественно 





1.3.4 Структура, текстура и свойства трубной заготовки из сплава Grade 9 
после холодной прокатки и последующих отжигов 
 
Анализ данных текстурных исследований показал, что по сравнению с окружной 
текстурой формируемой после прессования после 1-й холодной прокатки наблюдается 
усиление смешанной (радиально-окружной) текстуры, которое обеспечивается 
увеличением полюсной плотности основных её компонент, в первую очередь <10.0> до 
12,5 ед. в плане. Следует отметить, что на внешней и внутренней поверхности 
сохраняется некоторое различие интенсивности компонент, наблюдавшееся после отжига 
прессованной заготовки, но проявляется тенденция к их выравниванию. 
Отжиг при 720°С, 60 мин трубы Ø 65x8,5мм способствует протеканию процессов 
рекристаллизации в холоднодеформированной α-фазе. Об этом свидетельствует данные 
микроструктурных и рентгенографических исследований, появляется большое количество 
мелких рекристаллизованных, равноосных α-зёрен, размером около 5-10 мкм. Наряду с 
этим в структуре сохраняется большое количество областей с нерекристаллизованной 
структурой. 
Протекание рекристаллизационных процессов в холоднокатаной трубе способствует 
её разупрочнению с одновременным повышением пластичности (σв = 730 МПа, δ = 22%), 
по сравнению с холоднодеформированным состоянием. Развитие рекристаллизационных 
процессов в α-фазе способствует и изменению текстурного состояния сплава. 
Во-первых ~ в 2-3 раза уменьшается интенсивность основой радиальной компоненты 
текстуры. Во-вторых появляется вторая радиальная компонента повёрнутая на угол ~ 90° 
относительно первой. Для внешней и внутренней поверхности необходимо дальнейшее 
выравнивание интенсивности текстурных компонент. Можно отметить, что текстура 
оказывается более рассеянной, чем при холодной прокатке. 
Проведение последующей 2-й, 3-й, 4-й, 5-й холодных прокаток с промежуточными 
отжигами способствует протеканию в микроструктуре аналогичных процессов, 
описанных выше. То есть после холодной деформации структурные составляющие 
вытягиваются вдоль направления прокатки и подвергаются наклёпу.  
Снижение температуры отжига после 4-ой и 5-ой прокатки до 500°С приводит к 
сохранению нерекристаллизованной волокнистой структуре при отжиге. 
С увеличением числа прокаток наблюдается закономерное усиление радиальной 
текстуры - компонента (0001)α увеличивается с 6,8 ед. после 1-й прокатки до 15 ед. после 
5-й прокатки. При этом радиальная компонента, связанная с направлением <10-10> 
постепенно уменьшается с 12,5 ед. после первой прокатки до 6,4 после 5-ой прокатки, а 
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компонента связанная с направлением <11-20> постепенно растёт с 1,9 после 1-й 




         
б 
         
в 
Рисунок 1.68 Изменение механических свойств (а,б) и интенсивности полюсных 
плотностей (в) после холодных прокаток и отжигов 
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 Таким образом, по результатам проделанной работы можно заключить следующее: 
- проведение прессования трубы в α+-области способствует формированию переходной 
структуры с более высоким комплексом свойств, чем в β-кованом прутке. В прессованной 
трубной заготовке формируется характерная для этих условий деформации смешанная 
текстура. Отжиг при 740°С, 60 мин. не приводит к существенному изменению структуры, 
текстуры и свойств, способствуя преимущественно частичному снятию напряжений и 
началу протекания процессов рекристаллизации. 
- с увеличением числа холодных прокаток наблюдается совершенствование радиальной 
текстуры, при этом после первой прокатки преимущественно радиальная текстура связана 
с направлением <10-10> вдоль оси прокатки, а с увеличением числа прокаток 
интенсивность данной компоненты уменьшается и наблюдается рост второй компоненты, 
связанной с направлением <11-20>. 
- наиболее сильное влияние на изменение текстуры холоднокатаных сплавов оказывает 
отжиг, приводящий к рекристаллизации деформированного сплава, в противном случае 
наблюдаются текстуры холодной деформации. Проведение отжига после 1-ой, 2-ой и 3-ей 
прокатки при температурах 740°С и 720°С, сопровождается процессами рекристаллизации 
и ослаблением радиальной текстуры и перераспределением её ориентировок за счёт 
усиления ориентировки <11-20>. 
- проведение отжига при 500°С, после 4-ой и 5-ой прокатки не сопровождается 
протеканием процессов рекристаллизации и практически не изменяет соотношение 
интенсивности основных текстурных компонент. 
- проведение рекристаллизационного отжига при 720-740оС после холодной прокатки 
трубной заготовки из сплава Grade 9 способствует снижению прочностных и повышению 
пластических характеристик деформированной трубы, а проведение 
дорекристаллизационного отжига при 500оС обеспечивает сохранение высоких 
прочностных свойств деформированного металла и удовлетворительной пластичности 
(в>930МПа,   >25%) за счет протекания полигонизационных процессов. 
 
1.3.5. Нахождение связи критериев с обобщенными характеристиками текстуры 
 
 Наиболее распространенным методом изучения кристаллографических текстур 
является построение прямых и обратных полюсных фигур. Изображения полюсных фигур 
являются количественными показателями, по которым трудно выполнить количественное 
сравнение вариантов различных материалов, и поэтому иногда применяются различные 
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числовые обобщенные показатели, такие как коэффициент текстуры, параметры Кернса 
(Kearns f-factor) [79] и Каэлстрема (Kallstrom F-parameter) [80]. 
 Параметры Кернса стали интенсивно применяться для описания текстуры в трубах 
и листовых изделиях из титановых и циркониевых сплавов, они определяются на основе 
определения фактической процентной доли кристаллитов с ориентацией нормали к 
базовой плоскости в определенных направлениях.  
При измерении механических свойств текстурованного титанового сплава Grade 9  
было выявлено различие в сопротивлении деформации материала, измеренного в трех 
ортогональных направлениях. Более простым и универсальным видом измерений является 
определение твердости. 
Для проведения эксперимента применили горячепрессованную трубную заготовку 
из сплава Grade 9 размерами 86,36×11,43 мм, На схеме (рисунок 1.69, а) показано 
размещение осей образцов 1, 2 и 3 относительно темплета трубной заготовки.  
  
а     б 
Рисунок1.69  Схема вырезки из стенки трубной заготовки образцов вдоль радиального, 
тангенциального и продольного направлений (а) и расположение отпечатков на 
поверхности образцов (б) 
 Усредненные значения твердости для трех указанных образцов нанесены на 
диаграммы, рисунок 1.70. 
Как видно из рисунка 1.70, а, наименьшие значения твердости достигаются вдоль 
оси трубной заготовки, а наибольшие – в ортогональном тангенциальном (хордовом) 
направлении. Достаточно хорошая симметрия полученной диаграммы свидетельствует о 
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Рисунок 1.70 - Распределение микротвердости для образцов, ориентированных вдоль 
радиального(а), тангенциального(б) и осевого(в) направлений 
При ориентации оси образца вдоль тангенциального направления (рисунок 1.70, б) 
направления измерений охватывают в своей совокупности площадки, характеризуемые 
нормалями, направленными вдоль оси трубной заготовки и в радиальном направлении.  
Выявлено, что вдоль оси твердость достигается минимальная, а вдоль радиуса – 
максимальная. Здесь не достигнуты твердости, характеризующие площадки с нормалями, 
ориентированными в тангенциальном направлении. Значение твердости, измеренной 
вдоль оси трубы 270 МПа, с точностью до 1 МПа совпало со значением твердости в том 










При ориентации оси образца вдоль осевого направления (рисунок 1.70, в) 
направления измерений охватывают в своей совокупности площадки, характеризуемые 
нормалями, ориентированными в радиальном и тангенциальном направлениях.  
Выявлено, что вдоль радиуса твердость достигается минимальная, а в 
тангенциальном) направлении – максимальная. Среднее значение твердости, измеренной 
вдоль радиуса трубной заготовки 288 МПа, а в тангенциальном направлении – 297 МПа, 
последнее значение совпало с результатами измерений в первой серии опытов. Форма 
полученной диаграммы близка к окружности, что говорит о близости значений твердости, 
достигнутых в радиальном и тангенциальном направлении.  
Значения твердости по трем направлениям нанесены на гистограмму рисунок 1.71, 
а, откуда видно, что твердость увеличивается по мере перебора осей в последовательности 
z, r, . 
Выполненные расчеты показали, что все рассматриваемые выборки подчиняются 
закону нормального распределения и для их анализа можно использовать стандартные 
критерии, значения измерений для одного и того же направления в трубе являются 
выборками из одной и той же генеральной совокупности, а отличие между средними 
значениями статистически значимо. 
Следующим этапом методики был расчет параметров Кернса для исследуемой 
трубной заготовки. Исходными данными для расчета являлись значения Phkl и Ahkl, 
полученные в результате рентгеновской съемки и построении обратных полюсных фигур. 
Результаты вычисления параметров Кернса приведены на рисунке 1.71, б.  
 
а                                                              б 
Рисунок 1.71  Гистограмма распределения значений твердости (а) и параметров 
Кернса (б) для трубной заготовки 86,36×11,43 мм из сплава Grade9 
 
Выявлено, что характер возрастания параметров такой же, как на предыдущей 
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. Это говорит о том, что между твердостью и параметрами анизотропии имеется прямая 
зависимость.  
 Рассмотрим вывод уравнений связи между параметрами Кернса и значениями 
твердости. Введем обозначения твердости в трех ортогональных направлениях: на 
площадках с нормалями вдоль радиуса HVr, вдоль хорды HV, вдоль оси HVz. Введем 
также понятие коэффициентов твердости в виде отношений KHVr = HVr/HVz; KHV = 
HV/HVz. Введение параметров KHVr и KHV преследует две цели: привести показатели к 
безразмерному виду и сократить количество переменных, между которыми следует 
установить зависимости с трех до двух наименований. Тем самым сокращается 
количество необходимых испытаний. 
Наиболее простыми видами связи между параметрами твердости и Кернса 
являются линейные зависимости, которые выглядят следующим образом:  
 
fr = ar + br KHVr ;       (1.30) 
f= a + b KHV.       (1.31) 
 
Следует отметить, что для третьего параметра Кернса такие зависимости можно не 
получать, его можно рассчитать через известное равенство (1.32), откуда  
 
fz = 1 – fr – f.       (1.32) 
 
 Как видно из приведенной системы уравнений, она содержит четыре неизвестных 
величины (коэффициента уравнения регрессии) ar, br, a, b. Один из параметров в каждой 
из зависимостей может быть исключен применением следующего условия: при наличии 
изотропной среды по всем трем ортогональным направлениям параметры Кернса равны: fr 
= f= fz = 1/3. Для той же среды значения твердости оказываются равны по тем же трем 
направлениям: HVr = HVz  = HV, откуда KHVr = KHV = 1. Подставим это условие в 
предыдущие формулы, получим 1/3 = ar + br ×1; 1/3 = a + b ×1; тогда ar = 1/3 - br, a = 1/3 
– b.  
Отсюда следует, что  
fr = 1/3 – br + br KHVr = 1/3 – br (1 – KHVr);   (1.33) 




Таким образом, вместо двух коэффициентов уравнения регрессии, например, ar и br 
следует иметь информацию только об одном, что уменьшает количество необходимых 
опытов. Реально достаточно измерение одной совокупности величин твердости HVr, HVz, 
HV. 
Определим коэффициенты br и b  на основе данных, представленных на      
рисунке 6.3. По результатам измерений твердости получены значения KHVr = 288/271 = 
1,062; KHV= 297/271 = 1,096. Превышение значения KHV над значением KHVr говорит о 
том, что тангенциальная текстура превалирует над радиальной. Поскольку оба значения 
критериев оказались больше единицы, то это означает, что оба эти типа (тангенциальная и 
радиальная) текстуры превалируют над осевой текстурой, и мы имеем дело с 
тангенциально-радиальной текстурой. 
Эти же выводы следуют из рассмотрения значений твердости: величины KHVr и 
KHV больше единицы, что говорит о превалировании тангенциальной и радиальной 
текстуры. При этом KHV оказывается больше KHVr, что говорит о большей остроте 
тангенциальной текстуры. Тем самым показана прямая связь между соотношениями 
твердости и параметрами Кернса.  
Найдем параметры br и b : br = (0,42 – 1/3)/(1,062 – 1) = 1,403; b = (0,45 – 
1/3)/(1,096 – 1) = 1,219. Подставим эти значения в уравнения для нахождения параметров 
Кернса: 
 
fr = 1/3 – 1,403 (1 – KHVr) = –1,070 + 1,403 KHVr;            (1.35) 
f = 1/3 – 1,219 (1 – KHV) = –0,886 + 1,219 KHV.      (1.36) 
 
Таким образом, получены уравнения, связывающие параметры Кернса с 
показателями твердости. 
 Проверим полученные зависимости на другой горячепрессованной трубной 
заготовке из титанового сплава Grade 9 для заготовки 125 мм и толщиной стенки 15 мм. 
По приведенной выше методике измерили значения твердости. Усредненные значения 
твердости в этом случае оказались следующими: HVz = 270; HV = 310; HVr = 283; 
соответственно KHVr = HVr/HVz = 283/270 = 1,048; KHV= HV/HVz = 310/270 = 1,148.  
Нашли параметры Кернса из предыдущих уравнений при полученных в опытах значениях 
твердости: fr = 1/3 – 1,403 (1 – KHVr) = –1,070+ 1,403×1,048 = 0,400; f = 1/3 – 1,219 (1 – 
KHV) = –0,886 + 1,219×1,148 = 0,513; fz = 1– fr – f = 0,087. 
Таким образом, параметры анизотропии найдены без проведения рентгеновского 
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анализа. Сравним эти данные с параметрами Кернса, вычисленными при помощи 
рентгеновского метода. 
Они равны следующим величинам: fr =  0,40; f = 0,55; fz = 0,05. Эти показатели 
нанесены на гистограмму (рисунок 1.72, а), откуда видно, что характер поведения 
твердости (рисунок 1.72, б) и параметров анизотропии вновь подтвердился. Текстура для 
этого случая оказалась гораздо более острой (она ближе к тангенциальной).  
Однако установленные закономерности зависимостей твердости и показателей 
текстуры не изменились. Кроме того, в этом примере удалось оценить точность 
предлагаемого способа: отклонение параметров Кернса, определенных двумя разными 
методиками составило величину 6 %, что соизмеримо с точностью определения, как 













Таким образом по результатам этих исследований можно заключить следующее: 
- выявлена связь между таким критерием анизотропного состояния как микротвердость, 
измеренной в трех ортогональных направлениях в трубной заготовке из текстурованного 
титанового сплава, и параметрами Кернса; 
- предложена методика построения уравнений связи между показателями твердости и 
параметрами Кернса. Выполнена проверка методики, показавшая хорошую сходимость 
результатов; 
- рассмотренная методика измерения микротвердости в трубных заготовках из 
текстурованного титанового сплава может быть рекомендована для использования в 
промышленных условиях в качестве альтернативного метода взамен рентенографического 






























z              
а       б 
Рисунок 1.72 Гистограмма распределения значений параметров Кернса (а)  и 
твердости (б) для заготовки 125×15 мм 
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1.3.6 Выводы по подразделу 
Проведено обобщение результатов работы, позволившее дать положительную 
оценку полноты решения задач и отметить высокую эффективность полученных 
результатов по совершенствованию существующих (за счет предложенных технических 
решений) и разработке новых технологий получения анизотропных/изотропных 
полуфабрикатов и изделий из титановых сплавов на основе -фазы с повышенным 
комплексом свойств, в сравнении с современным научно-техническим уровнем. Получены 
новые знания в области металловедения касающиеся формирования текстурного 
состояния различных полуфабрикатов из -титановых сплавов в ходе термо-
деформационной обработки. 
Моделирование и изучение неравномерности механических свойств, структурных 
и текстурных показателей полуфабрикатов (труба, тонкий лист) на основе -титана 
проводилось на группе сплавов и включало в себя исследование различных 
технологических процессов.  
1. Проведен полный мониторинг технологической цепочки производства труб из 
титанового сплава Grade 9, от горячего прессования трубной заготовки до завершающих 
этапов холодной прокатки и отжигов. Методом моделирования (с сопутствующим 
определением граничных условий) определены степени деформации и равномерности ее 
распределения в прессованных трубах В итоге: 
 Выявлен характер неравномерности деформации в поперечном сечении трубной 
заготовки из титанового сплава при прессовании в условиях, максимально 
приближенных к производственному процессу. 
 Степень деформации имеет вид возрастающей зависимости вдоль радиуса 
отпрессованной заготовки. 
 Неравномерность деформации в готовом изделии возрастает при увеличении угла 
образующей конуса матрицы в диапазоне 45…60о.  
 Изменение коэффициента вытяжки в диапазоне 3…6 оказывает меньшее влияние 
на неравномерность деформации, чем изменение угла образующей конуса 
матрицы. 
Предложенные изменения технологического процесса позволили устранить 
растрескивание (расслоение) заготовки в ходе прессования.  




 Проведение прессования трубы в α+-области способствует формированию 
переходной структуры с более высоким комплексом свойств, чем в β-кованом прутке. 
В прессованной трубной заготовке формируется характерная для этих условий 
деформации смешанная текстура. Отжиг при 740°С, 60 мин. не приводит к 
существенному изменению структуры, текстуры и свойств, способствуя 
преимущественно частичному снятию напряжений и началу протекания процессов 
рекристаллизации. 
 С увеличением числа холодных прокаток наблюдается совершенствование 
радиальной текстуры, при этом после первой прокатки преимущественно радиальная 
текстура связана с направлением <10-10> вдоль оси прокатки, а с увеличением числа 
прокаток интенсивность данной компоненты уменьшается и наблюдается рост второй 
компоненты, связанной с направлением <11-20>. 
 Наиболее сильное влияние на изменение текстуры холоднокатаных труб оказывает 
отжиг, приводящий к рекристаллизации деформированного сплава, в противном случае 
наблюдаются текстуры холодной деформации. Проведение отжига после 1-ой, 2-ой и 3-
ей прокатки при температурах 740°С и 720°С, сопровождается процессами 
рекристаллизации и ослаблением радиальной текстуры и перераспределением её 
ориентировок за счёт усиления ориентировки <11-20>. 
 Проведение отжига при 500°С, после 4-ой и 5-ой прокатки не сопровождается 
протеканием процессов рекристаллизации и практически не изменяет соотношение 
интенсивности основных текстурных компонент. 
 Проведение рекристаллизационного отжига при 720-740оС после холодной прокатки 
трубной заготовки из сплава Grade 9 способствует снижению прочностных и 
повышению пластических характеристик деформированной трубы, а проведение 
дорекристаллизационного отжига при 500оС обеспечивает сохранение высоких 
прочностных свойств деформированного металла и удовлетворительной пластичности 
за счет протекания полигонизационных процессов. 
По результатам исследований усовершенствована технология получения труб 
сплава Grade 9, с высокими показателями изотропности по стенке трубы, обеспечивающая 
высокий комплекс механических свойств (в>930МПа,   >25%), что соответствует 
мировому уровню производства. 
2. В листовых полуфабрикатах, сплав Ti-6-2-4-2, в качестве общих критериев 
оптимизации процессов термо-деформационной обработки листов, обеспечивающих 
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управление текстурным состоянием для получения высоких показателей угла загиба, 
установлено следующие: 
 Текстурное состояние в первую очередь определяется температурой прокатки, 
которая влияет как  непосредственно на формирование текстуры -фазы, так и  на 
вклад в общую текстуру - текстуры - -превращения при охлаждении с 
температуры деформации. 
 Проведение теплой прокатки листов из сплава Ti-6-2-4-2 при относительно низких 
температурах 820-850оC способствует усилению базисной компоненты текстуры, 
не позволяющей получить сочетание необходимого комплекса свойств. 
Повышение температуры теплой поперечной  прокатки до 900-930оС в листах 
обеспечивает получение  текстуры наклонного базиса и поперечной призмы с 
удовлетворительным комплексом свойств за исключением угла загиба. 
 Использование пакетной продольно-поперечной прокатки  при температурах 900-
930
оС позволяет сформировать текстуру с минимальной анизотропией за счет 
наличия компонент наклонного базиса и продольной и поперечной призм в листах 
толщиной 3,2 и 0,8 мм, что обеспечивает получение необходимого уровня свойств 
при комнатной и повышенных температурах испытания. 
По результатам исследований предложена новая технология получения листов из 
сплава Ti-6-2-4-2, обеспечивающая высокий комплекс механических свойств и 
показателей угла загиба. 
3. На трубах из сплава Grade 9 получены уравнения, связывающие параметры 
Кернса с показателями твердости, найдена связь критериев с обобщенными 
характеристиками текстуры. 
 Выявлена связь между таким критерием анизотропного состояния как 
микротвердость, измеренного в трех ортогональных направлениях в трубной 
заготовке из текстурованного титанового сплава, и параметрами Кернса. 
 Предложена методика построения уравнений связи между показателями твердости 
и параметрами Кернса. Выполнена проверка методики, показавшая хорошую 
сходимость результатов 
Рассмотренная методика измерения микротвердости в трубных заготовках из 
текстурованного титанового сплава рекомендована для использования в промышленных 
условиях в качестве альтернативного метода взамен дорогостоящего рентенографического 




1.4  Оценка функциональных характеристик прессованных изделий из 
алюминиевых сплавов с учетом термомеханических условий их производства 
 
1.4.1 Мониторинг уровня стабильности механических характеристик сплава АМг6 
 
 Для проведения мониторинга уровня стабильности механических характеристик 
сплава АМг6 выполнен статистический анализ выборки свойств образцов, отобранных от 
промышленных партий пресс-изделий, полученных на ОАО «Каменск-Уральский 
металлургический завод». Рассмотрены две выборки свойств, полученных при 
прессовании прутков в диапазоне размеров 130…200 мм и труб наружным диаметром 
85…200 мм с толщиной стенки 7…80 мм. Для получения этой продукции при 
прессовании в производственных условиях были реализованы коэффициенты вытяжек , 
указанные в таблице 1.16. Подстрочный символ k означает, что расчет коэффициента 
вытяжки выполнен через площадь поперечного сечения контейнера, а не заготовки. Тем 
самым частично учтен эффект распрессовки слитка в контейнере перед прессованием. 
 
Таблица 1.16  Коэффициенты вытяжек в производственной практике 
 
Продукция Коэффициенты вытяжек 
Минимальный Максимальный Средний Диапазон 
Прутки 6,76 12,02 9,74 5,26 
Трубы 1,44 39,72 12,01 38,28 
 
 
 Для конкретных условий производства по нормализованным скоростям истечения 
металла были вычислены значения скоростей деформации, реализованных при 
прессовании, они оказались в диапазоне 0,01…0,04 с-1.  
 В соответствии с требованиями стандарта металл для испытаний подвергнут 
отжигу при температуре 310…335оС. Отжиг предназначен для обеспечения достаточной 
коррозионной стойкости сплава, его параметры не должны приводить к рекристаллизации 
сплава. Стандартом ГОСТ 18482 на трубы установлены минимальные значения 
механических свойств изделий из сплава АМг6: в = 315 МПа, 0,2 = 145 МПа,  = 15 %. 
Стандартом ГОСТ 21488 на прутки диаметром менее 300 мм предусматриваются близкие 
к названным нормативные значения: в = 315 МПа, 0,2 = 155 МПа,  = 15 %. 
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Анализ полученных статистических данных (рисунок 1.73) приводит к следующим 
выводам. Средние величины механических свойств по двум совокупностям выборок 
практически совпадают. Дисперсионный анализ приводит к выводу о значительном 
различии рассева данных вокруг средних значений в зависимости от вида продукции. 
Характеристика дисперсии для временного сопротивления труб превышает аналогичный 
показатель для прутков в шесть раз, условного предела текучести в три раза, а 
относительного удлинения примерно в 1,1 раза. Характеристики эксцесса и 
асимметричности невелики, значения моды и медианы близки, т.е. распределение 
механических характеристик близко к нормальному закону. Максимумы частотных 
диаграмм совпадают, за исключением распределения относительного удлинения, для труб 
эта характеристика смещена в сторону меньших значений. В целом, средние значения 
механических свойств прутков оказываются несколько более высокими, чем свойства 
труб, что вместе с тем статистически мало значимо из-за большой дисперсии, 
наблюдаемой в выборках. 
Повышенную дисперсию свойств при производстве труб в сравнении с 
производством прутков можно объяснить применением лишнего вида инструмента – 
иглы, которая при прессовании играет роль захолаживающего элемента, что создает 
неравномерное тепловое поле, искажающее конфигурацию очага деформации, создающее 
дополнительную неравномерность скоростных и деформационных параметров. Кроме 
того, в выборке для трубных заготовок изменение коэффициента вытяжки k намного 
превышает диапазон изменения коэффициент k для прутков. Если значения k являются 
значимыми параметрами, то их вариации должны значимо сказываться на свойствах. 
Малость значений коэффициентов корреляции в обработке данных многофакторного 
эксперимента может говорить как об отсутствии влияния факторов, так и просто о 
нелинейности их действия. 
Основным показателем деформации при прессовании является коэффициент 
вытяжки к, который вычисляется исходя из размеров поперечного сечения контейнера, 
иглы (при ее наличии) и поперечного сечения готового изделия. На основании известных 
размеров коэффициент  вытяжки был вычислен для всей совокупности выборки, а затем 
сформированы группы типоразмеров изделий, характеризуемые применением примерно 





















































Рисунок 1.73 Частотные гистограммы свойств труб (светлые столбцы) и прутков (темные 
столбцы) из сплава АМг6 
Для каждой из групп определены средние значения механических характеристик 
и нанесены на графики рисунка 1.74. Выявлено, что полученные зависимости носят 
экстремальный характер: временное сопротивление и условный предел текучести имеют 
максимум при коэффициентах вытяжки около 5…15, в этом же диапазоне относительное 
удлинение имеет минимум.  
 
Таблица 1.17  Значения коэффициентов вытяжки по группам 
Показатель Номер группы 
1 2 3 4 5 6 
Диапазон 1…5 5…10 10…15 15…20 20…30 35…40 
Среднее значение  2,5 7,50 12,50 17,50 25,00 37,50 
 
Стохастические зависимости, имеющие экстремумы, точнее всего описывать 
аппроксимирующими зависимостями параболического типа, поэтому ниже приведены 
уравнения квадратичной регрессии для трех механических характеристик (при 






 + 2,3576к + 340,79      при R
2
 = 0,984; 
0,2  = -0,0552к
2 
+ 1,5356к + 165,57  при R
2
 = 0,952; 
 = 0,0098к
2
 – 0,1423к + 21,893        при R
2
 = 0,982. 
Приведенные выше значения R2 приближены к единице, что говорит о высокой 
степени достоверности аппроксимации. 
Рассчитаны коэффициенты линейной корреляции по общему массиву данных для 
трубных заготовок. В парах переменных в – 0,2 , в – ,  0,2 –  они соответственно 
равны 0,90; -0,74; -0,71. Учет знаков коэффициентов позволяет сделать вывод о наличии 
прямой связи между характеристиками в и 0,2 (знак « + ») и обратной связи между 
значениями в и , а также между 0,2 и  (знаки « – »).  
Сами значения коэффициентов, приближенные к единице, говорят о том, что 
прямая связь между величинами в и 0,2 довольно тесная. Связи между значениями в и 
, 0,2 и (приближенные к величине –1) не обладают такой теснотой, что можно отнести 
на счет нелинейности этих связей. Таким образом, в целом, данные корреляционного 
анализа подтверждают выводы регрессионного анализа. 
На рисунке 1.74 нанесены также среднестатистические данные испытаний 
механических характеристик прутков. В этом случае диапазон коэффициентов вытяжек 
оказался ограниченным, но как видно из рисунка, общая тенденция изменения функций 
отклика осталась: на данном участке свойства, как труб, так и прутков несколько 
увеличиваются, различия в свойствах прутков и труб невелики.  
С позиций материаловедения основным вопросом является обоснование наличия 
экстремумов на графиках механических характеристик. Принято считать, что 
пластическая деформация повышает уровень механических характеристик по отношению 
к литому состоянию материала. Прессование характеризуется возможностью создания 
большой гаммы степеней деформации. Приведенными выше данными выявлено, что 
свойства изделия могут быть ухудшены применением как чрезмерно малых, так и 
чрезмерно больших обжатий. Из теории и практики прессования известно, что слишком 
малые степени деформаций при коэффициентах вытяжки менее 5 приводят к локализации 
деформации в периферийных зонах, в целом структура литого металла не 
прорабатывается. Этим можно объяснить пониженные свойства изделий в области малых 














































Рисунок 1.74  Зависимости механических свойств сплава АМг6 от 
коэффициента вытяжки для труб () и прутков (), линии графика – по 




Снижение свойств при больших коэффициентах вытяжек обосновать труднее. 
Среди причин или гипотез, вызывающих это явление, можно привести следующие: 
- превышение степени деформации сдвига в процессе прессования максимально 
допустимого значения, выше которого начинается разрушение металла. Этому 
способствует заторможенность процессов рекристаллизации, наблюдаемая во многих 
алюминиевых сплавах, в том числе в сплаве АМг6. В результате микротрещины, 
образовавшиеся в заготовке при прессовании могут снижать уровень механических 
характеристик. 
- указанная заторможенность рекристаллизации приводит к получению нагартованного 
состояния, что собственно и обеспечивает высокий уровень механических свойств 
полуфабрикатов из данного сплава. Особенно значимо явление сохранения состояния 
нагартовки при прессовании, где скорости деформации невелики и проявляется 
структурный эффект деформации.  
При выполнении первой гипотезы должно наблюдаться некоторое соответствие 
изменения механических характеристик: при наличии микротрещин уменьшаются 
прочностные характеристики (в и 0,2), но должны уменьшаться и пластические 
характеристики (). Однако из приведенных выше данных следует, что при слишком 
больших коэффициентах вытяжки прочностные свойства уменьшаются, а пластичность 
возрастает, поэтому первая гипотеза становится неприемлемой. 
Вторая гипотеза основана на сохранении нерекристаллизованного состояния до 
некоторого предела приложения деформации, после которого начинают развиваться 
процессы рекристаллизации. Эти процессы приводят, как правило, к повышению 
пластичности и снижению прочностных свойств. Именно такой характер изменения 
свойств наблюдается при обработке полуфабрикатов, следовательно, можно 
предположить, что это предположение справедливо.  
При более высоких степенях деформации ощутимо влияние скорости деформации 
на формирование смешанной структуры материала. Выполненный авторами перерасчет 
нормативных скоростей истечения металла на скорость деформации, показал, что 
значения последней величины установлены на уровне 0,01…0,04 с-1 и по существу заданы 
технологическими инструкциями предприятия. Судя по данным Ю. М. Вайнблата, при 
таких скоростях деформации получение смешанной структуры возможно при 
температурах менее 350оС, что заведомо ниже применяемых температур при прессовании. 
Максимальный коэффициент вытяжки, наблюдаемый при анализе 
производственной ситуации, равен к = 39,72, в соответствии с этим относительное 
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обжатие равно 100*(к – 1)/к = 97%, что намного превышает возможности опытов по 
осадке образцов. Отсюда следует, что влияние больших деформаций на изменение 
температуры начала рекристаллизации до сих пор точно не установлено. Это позволяет 
предположить, что температура начала рекристаллизации имеет дальнейшую тенденцию к 
снижению при возрастании степени деформации, ТТР. Именно этим можно объяснить 
снижение прочностных свойств сплава АМг6 при увеличении коэффициентов вытяжек. 
 Проведение рентгеновского анализа ряда образцов продукции из сплава АМг6, 
отпрессованной при повышенных коэффициентах вытяжки, показало наличие смешанной 
структуры металла: полигонизованной, частично рекристаллизованной и подвергнутой 
собирательной рекристаллизации.  
Таким образом, выявлена вероятность получения сложного структурного 
строения трубных и прутковых заготовок из сплава АМг6, от преобладания той или иной 
структуры может зависеть уровень механических свойств получаемой продукции, а также 
уровень отклонений свойств от средних значений. Исследованием также выявлено, что 
процесс разупрочнения магниевых сплавов с большим содержанием магния может 
осуществляться при умеренных скоростях и повышенных значениях степени деформации. 
Выше было показана возможность использования методов математической 
статистики для анализа результатов промышленного эксперимента по поиску 
корреляционных зависимостей между параметрами обработки и комплексом получаемых 
свойств. Наравне с этим могут быть применены другие методы решения задач по 
изучению и улучшению свойств металлических материалов на основе алюминия, в том 
числе из сплавов алюминия с магнием.  
 
1.4.2 Математическое моделирование процесса прессования трубных заготовок из 
алюминиевого сплава 
 
 Анализу трещинообразования при прессовании посвящено достаточно большое 
количество научных работ. При деформации алюминиевых сплавов появление трещин 
часто связывают с перегревом металла из-за тепловыделения в процессе прессования. В 
результате локального повышения температуры на уровне калибрующего пояска матрицы 
снижается пластичность прессуемого материала, в результате чего появляются 
поперечные трещины. Для уменьшения вероятности их появления технологи вынуждены 
тщательно контролировать температурно-скоростной режим прессования. Трещины 
указанного типа выглядят как поперечные разрывы металла, часто чередующиеся по 
длине пресс-изделия. Наличие именно поперечных разрывов можно связать с действием 
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осевых, продольных растягивающих напряжений, возникающих на стационарной стадии 
процесса прессования. При производстве изделий из алюминиевых сплавов методом 
прессования обычно применяют невысокие скорости деформации, примерно на уровне 
0,01…0,1 с-1.  
Для оценки ситуации применен программный модуль РАПИД – 2D. Реализована 
постановка задачи для заготовки с реальными размерами, описанными выше. Скорость 
перемещения пуансона 2 мм/с, температура заготовки 490оС, контейнера и матрицы 
400
оС, иглы 200оС.  
Полученные расчетные величины говорят о довольно большом уровне 
деформации, в результате которой структура металла может быть улучшена, а 
пластичность повышена, в результате на выходе из отверстия матрицы на последующей 
стадии прессования появление трещин должно быть маловероятно. Примерно такой же 
вывод может быть сделан, если расчет выполнить исходя из условия, что в контейнере 
подвергается обжатию полая втулка. Для такой постановки задачи решение выполнено, в 
результате чего получена формула для оценки приращения степени деформации сдвига 




















рс ,    (1.37) 
где h и h0 – абсолютное обжатие и начальная высота заготовки; r и R – текущий радиус и 
радиус контейнера. 
Результаты решения математической модели показывают (рисунок 1.75), что к 
концу распрессовки деформации в заготовке распределены неравномерно. Наибольший их 
уровень наблюдается примерно посередине высоты заготовки. Близкие к нулю значения 
характерны для зоны, примыкающей к отверстию матрицы, т.е. к будущему переднему 
(выходному) концу заготовки. Таким образом, качественно можно объяснить причину 
повышенного риска образования трещины на выходном конце пресс-изделия: материал 
переднего конца не проработан пластической деформацией и находится в литом 
состоянии. Мало того, известен эффект критической степени деформации: при малых 
деформациях структура огрубляется, а пластические свойства ухудшаются. В любом 
случае при отсутствии деформации или при ее малой величине пластические 
характеристики материала оказываются низкими, что приводит к опасности 
трещинообразования. Таким образом, установлена одна из возможных причин появления 
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Рисунок 1.75  Расположение полой заготовки 1 между иглой 2, стенкой контейнера 3 и 
матрицей 4 до распрессовки (а) и после распрессовки (б) с линиями равного уровня 
степени деформации сдвига  (числа в таблице); слева – сетка конечных элементов, 
справа – координатная сетка; А – зона малых деформаций 
В следующей части работы с помощью математического моделирования сделана 
попытка объяснения причин характерного направления развития трещин: вдоль, а не 
поперек направления прессования. Продольное расположение трещины можно объяснить 
действием растягивающих напряжений, ортогональных фронту развития трещины, т.е. 
тангенциальных напряжений. Поэтому следующий вариант решения касался выявления 
характера действующих напряжений на уровне зеркала матрицы. 
Полученная картина распределения тангенциальных напряжений, отнесенных к 
напряжению прессования п, представлена на рисунке 1.76. Для объема очага 
деформации, расположенного внутри контейнера, характерно наличие высоких 
сжимающих тангенциальных напряжений. По мере продвижения металла к отверстию 
матрицы напряжения по модулю уменьшаются, достигают нулевого значения, затем на 
наружном волокне появляются растягивающие напряжения. При их появлении возникает 
ситуация смены вида напряженного состояния: схема нагружения изменяется от схемы 
всестороннего неравномерного сжатия в сторону схемы с наличием напряжений сжатия и 
растяжения, при этом растяжение осуществляется в тангенциальном направлении. 






Рисунок 1.76  Линии равного уровня относительных тангенциальных напряжений п 
(числа в таблице) вблизи канала матрицы; Б – место смены знака напряжений 
Для проверки полученного в ходе математического моделирования процесса 
прессования решения методом отливки, прессования и последующей обточки 
подготовлена заготовка диаметром 40 мм из технического свинца.  
Как видно из фото рисунка 1.77, в, кромки трубной заготовки после выхода из 
матрицы разошлись, что соответствует теоретическому решению задачи: на уровне 
калибрующего пояска действуют растягивающие напряжения, они являются 
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1 – пуансон; 2 – контейнер; 3 – игла; 4 – матрица; 5 – заготовка; 6 – пропил  
Рисунок 1.77 - Лабораторная сборка инструмента(а), заготовка с разрезом(б), трубная 














 Таким образом, в ходе математического моделирования процесса горячего 
прессования трубных заготовок из алюминиевого сплава АМг6 установлено:  
1. Наличие большого зазора между слитком и стенкой контейнера на стадии распрессовки 
приводит к малой величине деформации выходного участка трубной заготовки, что 
способствует ухудшению проработки и получению пониженной пластичности металла. 
2. Свой вклад в возможность образования на полуфабрикате продольных трещин вносят 
тангенциальные растягивающие напряжения, возникающие на уровне калибрующего 
пояска матрицы. 
3. Упомянутые два фактора в их совокупности, а также возможные пониженные 
пластические свойства металла, унаследованные от литья, или при нарушении 
температурно-скоростных параметров прессования могут привести к появлению 
продольных трещин на переднем конце горячепрессованных труб.  
 
1.4.3. Определение характерных зон в очаге деформации с неблагоприятным 
соотношением деформаций, их скоростей и температур для реализации эффекта 
структурного упрочнения при прессовании алюминиевых сплавов и оптимизация 
условий деформирования, обеспечивающих пресс-эффект 
 
1.4.3.1. Оценка напряженно-деформированного состояния при прессовании 
высоколегированного алюминиево-магниевого сплава 
 
 Реализована следующая постановка задачи. Прессованию подвергается полый 
слиток наружным диаметром 610 мм, внутренним диаметром 350 мм и длиной 1000 мм с 
получением трубы наружным диаметром 400 мм с толщиной стенки 40 мм.  
        Угол наклона образующей матрицы к оси прессования принят равным 75о. Игла 
закреплена на пуансоне, на ее поверхности находится слой смазки, поэтому показатель 
трения равен 0,2, на поверхности контейнера и матрицы смазки нет, возможно налипание 




Рисунок 1.78  Представление очага деформации в программном модуле РАПИД - 2D 
 На рисунке 1.79 отображен фрагмент очага деформации вблизи калибрующего 





1 – контур матрицы; 2 – прессуемый металл; 3 – калибрующий поясок; 4 – игла; 5 – 
область действия растягивающих напряжений  
Рисунок 1.79  Линии равного уровня распределения показателя напряженного 
состояния (числа в рамках) при прессовании трубы из алюминиевого сплава.  
 
 Линии равного уровня соединяют точки с одинаковыми значениями показателя 
















показатель напряженного состояния достигает значений –14 и выше, поэтому можно 
сделать заключение о том, что разрушение вряд ли возможно внутри контейнера. Однако 
на уровне калибрующего пояска ситуация иная. Здесь показатель имеет умеренные 
значения в пределах –3,0…+1,5. Естественно предположить, что трещинообразование 
возможно в областях с самым высоким значением σ/T, т.е. там, где наиболее высок 
уровень растягивающих напряжений. Эта область примыкает к месту выхода металла из 
калибрующего пояска матрицы, где максимальное значение показателя достигает 
величины 1,5, т.е. это значение соизмеримо и даже больше, чем характерно для условий 
растяжения цилиндрического образца при определении показателя относительного 
удлинения в условиях однородной деформации(σ/T=+0,58).  
 Возникновение трещин на наружной поверхности трубы можно пояснить еще 




v zz  , где vz – осевая компонента вектора скорости; vи – скорость истечения 




Рисунок 1.80  Линии равного уровня распределения относительной осевой 
скорости (числа в рамках) при прессовании трубы из алюминиевого сплава  
 Дополнительным фактором, создающим условия для возникновения трещин, 
является повышенная степень деформации сдвига  периферийных слоев металла, 
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Рисунок 1.81  Эпюра степени деформации сдвига, построенная вдоль относительного 
радиуса трубы 
 Из графика видно, что металл вблизи наружной поверхности имеет накопленную 
степень деформации примерно на 30 % больше, чем металл вблизи внутренней 
поверхности, что может провоцировать его разрушение или рекристаллизацию. 
 Таким образом, по результатам проведенных исследований можно сделать 
следующее заключение относительно характерных зон в очаге деформации с 
неблагоприятным соотношением деформаций, их скоростей и оптимизации условий 
деформирования при прессовании алюминиевых сплавов для реализации субструктурного 
упрочнения: 
- причиной появления трещин на наружной поверхности труб из высоколегированных 
алюминиево-магниевых сплавов является неудовлетворительная пластичность и условия 
обработки; 
- пластичность в производственных условиях повышается методами гомогенизации и 
правильного выбора термомеханических параметров процесса; 
- конечно-разностными методами расчета вблизи наружной поверхности трубы на выходе 
из очага деформации выявлена зона действия растягивающих напряжений, что 
обусловлено неравномерным полем скоростей перемещений; 
-  необходимо предусмотреть меры по снижению уровня растягивающих напряжений, т.е. 
выровнять скорости течения металла; 
- для решения этой задачи необходимо либо затормозить перемещение слоев металла, 
примыкающих к внутренней поверхности трубы, либо ускорить перемещение 
периферийных слоев металла;  
- для решения поставленной задачи необходимо пересмотреть подход к подбору и 
использованию смазок, а также проанализировать влияние конфигурации контактных 




1.4.3.2 Управление средней скоростью деформации при прессовании сплошных 
заготовок из алюминиевых сплавов 
 
 На рисунке 1.82а  приведены графики, построенные по результатам расчетов по 
приведенным в [81-84] формулам и данным при изменении коэффициента вытяжки и 
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Рисунок 1.82  Зависимости безразмерной средней скорости деформации при прессовании 
прутков через матрицу с  = 60о (а) и с  = 75о (б) от коэффициента вытяжки при 
использовании различных формул: - (5.6); x - (5.7); ■ - (5.8);  - (5.9); ж – (5.10)  
 
 Как видно из графиков не согласуется с общими тенденциями методика, 
изложенная немецкими авторами, поэтому в дальнейшем анализе от нее отказались.  
 На рисунке 1.82 б приведены результаты расчета для случая применения матрицы с 
углом наклона образующей 75о, что часто встречается в практике прессования.   
 Расчет показывает, что зависимости являются убывающими, т.е. при увеличении 
коэффициента вытяжки при прочих равных условиях скорость деформации снижается. 
Однако это снижение не является чрезмерным даже при переборе  в пределах 5…100. 
Если принять в целом параметр /(v1/Dпр) за константу, то окажется, что сама средняя 
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скорость деформации линейно зависит от v1 и Dпр, только от первого параметра прямо 
пропорционально, а от второго параметра обратно пропорционально.  
 Влияние угла наклона образующей матрицы отражено на графике рисунок 1.83. 
 
Рисунок 1.83  Зависимости безразмерной средней скорости деформации при прессовании 
прутков с коэффициентом вытяжки  = 15 от угла матрицы при использовании различных 
формул: - (5.6); x - (5.7); ■ - (5.8);  - (5.9); ж – (5.10) 
 Анализ реальных производственных данных показывает, что скорости истечения 
принято считать функциями марки материала и диаметра контейнера. Так например, на 
ОАО «Каменск-Уральский металлургический завод» при прессовании сплава АМг6 
приняты рекомендации, изложенные в книге [85] (таблица 1.18). Эти скоростные режимы 
соответствуют также нижней границе диапазона скоростей истечения из книги [86, с.18] 
(0,6…2 м/мин). 
 





Максимальная скорость истечения 
 м/мин  мм/с 
370 0,6 10,0 
420 0,5 8,3 
520 0,4 6,7 




 В качестве основной расчетной формулы для последующего анализа выбрана 
















 .    (1.38) 
 По этой формуле выполнены расчеты средней скорости деформации при 
назначении параметров прессования в производственных условиях. На рисунке 5.8 
представлены результаты таких расчетов, выполненных для различных углов наклона 
образующей матрицы: 60о и 75о. 
Как видно из графиков, полученные зависимости являются убывающими в 
функции коэффициента вытяжки. В диапазоне  =5…100 изменение скорости деформации 
может составить десятикратную величину. Кроме того, изменение диаметра рабочей 
втулки контейнера приводит к изменению скорости деформации: при увеличении 
диаметра с 370 до 520 мм скорость деформации снижается примерно вдвое. При 
увеличении угла наклона образующей матрицы с 60 до 75о происходит примерно 
двукратный рост скорости деформации. В целом, если ориентироваться на выполнение 
производственных рекомендаций, диапазон изменения средней скорости прессования 
прутковых заготовок из сплава АМг6 составляет 0,02…0,2 с-1, при этом большие значения 
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Рисунок 1.84   Зависимости средней скорости деформации при прессовании прутков при 
=60о (а) и при =75о (б) для различных Dк(мм):  - 370; ■ – 420;  - 520 
 
 Расчет средней скорости деформации при прессовании из контейнеров различного 
диаметра прутков также различного диаметра (рисунок 1.85) показывает, что наибольшие 
значения средней скорости деформации получены для случаев прессования крупных 









































Рисунок1.85   Средние скорости деформации при прессовании прутков при =75о для 
различных диаметров контейнеров Dк и различных диаметров прутков Dпр(мм, числа над 
столбиками) 
 Как видно из рисунка, наибольшие значения средней скорости деформации 
получены для случаев прессования крупных заготовок из контейнеров умеренного 
диаметра. Имеющийся подход к проблеме назначения скоростных параметров приводит к 
тому, что скорость прессования(перемещения пресс-штемпеля) оказывается больше при 
прессовании из контейнеров меньшего диаметра и прессовании крупных прутков, о чем 










































Рисунок 1.86   Скорости прессования в производстве прутков при =75о для различных 
диаметров контейнеров Dк и различных диаметров прутков Dпр(мм, числа над столбиками) 
 
 Полученные расчетные данные в какой-то мере противоречат сложившемуся 
подходу к назначению скоростных режимов прессования. Как видно из производственных 
рекомендаций, при увеличении диаметра рабочей втулки контейнера необходимо снижать 
скорости истечения, и наоборот, скорости истечения увеличивают при переходе к втулке 
меньшего диаметра.  
 При необходимости сохранения структурного нерекристаллизованного состояния в 
алюминиевых сплавах необходимо добиваться снижения скорости деформации. Как было 
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показано выше, для уменьшения средней скорости деформации при прессовании прутков 
необходимо применять следующие приемы: 
 Уменьшать скорость истечения за счет уменьшения скорости прессования. 
 Уменьшать угол наклона образующей матрицы. 
 Увеличивать диаметр слитка и соответственно, диаметр рабочей втулки 
контейнера. 
 
1.4.3.3 Влияние условий деформации на формирование структуры и свойств 
сплава АМг6 
 
Свойства полуфабрикатов из сплава АМг6 во многом зависят от условий 
деформации. Повышение прочностных свойств сплава АМг6 связано с наличием 
полигонизованной структуры, формирующейся в результате горячей пластической 
деформации.  
Целью прессования труб из сплава АМг6 является получение полигонизованной 
структуры после деформации и дальнейшей термической обработки. Полигонизованная 
структура сохраняется в готовом изделии при условии, если температура начала 
рекристаллизации будет выше температуры нагрева при термической обработке. 
Рассмотрим влияние скорости, температуры и степени деформации на свойства 
сплава АМг6. 
В целом для сплава АМг6 зависимость уровня свойств от скорости прессования 
объясняется склонностью сплава к спонтанной рекристаллизации при условиях горячего 
прессования. С уменьшением скорости прессования сплав АМг6 станет устойчивее к 
протеканию процесса рекристаллизации, и это скажется на уровне прочностных свойств, 
повышение которых связано с образованием полигонизованной структуры. 
Как известно, на формирование структуры по сечению пресс-изделий влияет не 
только скорость прессования, но и ее распределение по сечению зоны обжима, особенно 
вблизи канала матрицы. На рисунке 1.87 довольно отчётливо заметна неравномерность 
распределения интенсивности скорости деформации вблизи канала матрицы. Так, в 
зависимости от эпюры распределения скоростей деформации может быть отмечен целый 
спектр структур.  
С точки зрения качества наиболее приемлема структура пресс-изделий, 
отпрессованных с малой скоростью, когда скорость деформации недостаточна для 
протекания процесса рекристаллизации. Для получения нерекристаллизованной 
структуры большие возможности открывает применение процесса прессования с 
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активным действием сил трения, так как в оптимальных условиях неравномерность 
истечения металла через канал матрицы здесь значительно снижена, что сказывается на 
запасе упругой энергии. 
 
Рисунок 1.87   Распределение интенсивности скорости деформации при прессовании 
трубы из сплава АМг6 












Рисунок 1.88  Изменение безразмерной интенсивности скорости деформации сдвига 
при уменьшении относительной длины заготовки в контейнере 
 
Температура рекристаллизации также зависит и от степени деформации. Степень 
деформации для алюминиевых сплавов оказывает существенное влияние на температуру 
рекристаллизации только при небольших её величинах (не более 30–40 %). На рисунке 









1 – 5,5×10-3 c-1; 2 – 6,7×10-2 c-1; 3 – 4×10-1 c-1 
Рисунок 1.89  Зависимость температуры рекристаллизации от степени деформации 
при различных скоростях деформации 
 
1.4.3.4 Влияние условий деформации на формирование свойств опытных 
образцов из сплава АМг6 
 Исследовано на образцах, вырезанных из труб ø90×12,5мм. Опытные образцы были 
вырезаны на расстоянии 500 мм от утяжинного конца. Перед испытанием на растяжение 
образцы, вырезанные с выходного конца, подвергаются отжигу 310-335 оС, в течение 30-
40мин.  Известны механические свойства отожженных образцов, вырезанных с выходного 
конца труб №1 и №2 (см. таблицу 1.19). Исследованные образцы были вырезаны из тех же 
труб, только с утяжинного конца. Трубе №1 соответствуют темплеты 1 и 2, а трубе №2 – 
темплеты 3 и 4.  
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1 20 340 155 25 8,1 32 
2 20 335 150 25 8,1 34 
 




Рисунок 1.90  Схема вырезки темплетов 
 
В результате исследований было обнаружено, что все образцы имеют смешанную 
полигонизованно-рекристаллизованную структуру. Объемная доля рекристаллизованного 
зерна по сечению стенки трубы распределена неоднородно. На рисунке 1.91 приведены 
графики распределения объёмной доли рекристаллизованного зерна по сечению стенки 
трубы для первого и третьего темплета соответственно. Из графиков видно, что имеется 
тенденция к снижению объемной доли рекристаллизованного зерна к наружной 
поверхности трубы. Средняя объемная доля рекристаллизованного зерна по сечению 




а                                                                              б 
Рисунок  1.91   Распределение объёмной доли рекристаллизованного зерна для 
первого (а) и третьего (б) темплетов 
Кроме того из графиков видно, что максимум степени рекристаллизации расположен 
вблизи внутренней поверхности трубы, прилегающей к игле. Это объясняется тем фактом, 
что при прессовании температура иглы (порядка 250-270°С) была гораздо меньше 
температуры слитка. В результате этого произошло захолаживание внутренней  области 
слитка, прилегающей к игле.  
 Из диаграммы рис. 1.92 [87] следует, что для получения нерекристаллизованного 
состояния следует обеспечить температуру деформации не менее 350…370°С, при этом 
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скорости деформации могут быть в интервале 0,001…0,5с-1, однако при больших 








0 1 2 3 4 5 6
 
1, 2, 3 - соответственно структура полигонизованная, рекристаллизованная и смешанная 
после термической обработки, 4 – рекристаллизованная после деформации 
Рисунок 1.92   Диаграмма структурных состояний сплава АМг6 [87] 
 
В нашем случае внутренняя поверхность трубы, прилегающая к игле,  в результате 
захоложивания попала во вторую область, которая соответствует рекристаллизованной 
структуре. Но рекристаллизованная структура наблюдается не только вблизи внутренней 
поверхности трубы. Из графиков видно, что рекристаллизация распространяется на всю 
толщину трубы. Появление рекристаллизованной структуры в серединных и 
поверхностных слоях может быть связано с неоднородностью распределения скорости 
деформации  по длине пресс-изделия.    
Согласно диаграмме структурных состояний сплава АМг6 полученная 
рекристаллизованная структура должна была сформироваться только после термической 
обработки. Однако в нашем случае образцы термообработку не проходили. Формирование 
рекристаллизованной структуры можно объяснить медленным охлаждением труб после 
деформации.    
 Таким образом,  для формирования полигонизованной структуры необходимо 
соблюдение следующих правил: 
- температура инструмента должна быть не меньше 350°C; 
- прессование нужно осуществлять с малой скоростью, когда скорость деформации 
недостаточна для протекания процесса рекристаллизации; 
- необходимо учитывать неравномерность распределения скорости деформации по 
длине и сечению трубы; 









- после прессования необходимо подвергать трубы более быстрому охлаждению для 
блокировки протекания процесса рекристаллизации (для подтверждения данного 
пункта необходимо проведение дополнительных исследований).   
- повышение температуры прессования сплава АМг6, которое способствует 
торможению развития рекристаллизационных процессов в трубных 
полуфабрикатах, как в ходе прессования, так и при последующем замедленном 
охлаждении. 
 
1.4.4 Влияние параметров отжига на конкуренцию структурных превращений 
(полигонизации и рекристаллизации) и формирование текстуры в 
прессованных алюминиевых сплавах. 
Материалом исследования служили горячепрессованные панели из сплава 1201. 
Заготовками для прессования являлись обточенные плоские слитки. В исходном 
состоянии слитки подвергались гомогенизации при температуре 520-535°С. Прессование 
панелей производилось по трем основным вариантам с различными температурами 
заготовки (330, 400 и 460 °С), со скоростью прессования (движения пресс-штемпеля)     
0,6 мм/с.  
Для оценки влияния отжига на структурные превращения и окончательный 
комплекс свойств после закалки и старения прессованных полуфабрикатов термическая 
обработка образцов произведена в лабораторных условиях по следующим режимам: 
 отжиг: Т = 410 °С, выдержка 2 час, охлаждение на воздухе; 
 отжиг, совмещенный с последующей закалкой,: Т = 535 °С, выдержка 60 мин., 
охлаждение в воде с температурой 25 °С; 
 правка растяжением с величиной остаточной деформации 2-3%; 
 искусственное старение: Т =1 9 0  °С, выдержка 18 час, охлаждение на воздухе. 
Структура панелей отпрессованных при температуре 330°С более мелкозернистая и 
имеет более выраженную направленность зерен вдоль прессования. При повышении 
температуры прессования до 400, 460°С зерна после термообработки становятся более 
равноосными и крупными.  
С целью изучения влияния различных режимов термообработки (отжиг, отжиг 
+закалка) на микроструктуру был проведен количественный анализ размера зерен в 
следующих состояниях: 
- горячепрессованное (г/п); 
- горячепрессованное + отжиг 410°С; 
- горячепрессованное + отжиг 410°С + отжиг с закалкой 535°С (выд. 60 мин); 
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- горячепрессованное + отжиг 410°С + отжиг с закалкой 535°С (выд. 240 мин). 
Установлено, что при температурах прессования панелей 330, 400 и 460 °С 
наиболее оптимальной для получения однородной мелкозернистой структуры по всему 
сечению изделия после окончательной термообработки является температура 330°С. 
Текстурный анализ  свидетельствует о наличии во всех горячепрессованных 
полуфабрикатах кристаллографической текстуры с выраженными ориентировками <111> , 
<200>. При увеличении температуры прессования с 330 до 460°С наблюдается уширение 
дебаевских колец и появление в них мелких единичных уколов, которые могут говорить о 
протекании при деформации процессов снятия наклепа за счет развития процессов 
полигонизации. 
Понижение температуры прессования увеличивает степень наклепа при 
деформации полуфабрикатов, и в результате, чем ниже температура прессования, тем 
больше образуется центров рекристаллизации в прессуемом изделии. После прессования 
при 330°С при последующем нагреве под отжиг до 410°С а затем до 535°С с последующей 
закалкой образуется мелкозернистая рекристаллизованная структура во всем объеме 
полуфабриката, наблюдается разрушение текстуры деформации, наиболее полно 
реализующееся после нагрева до 535°С.  
Отжиг 410°С после прессования при 400 и 460 °С не позволяет получать панели с 
рекристаллизованной структурой без наклепа, некоторое развитие получают только 
процессы полигонизации, текстура прессования сохраняется. 
Проведение отжига при 410°С после горячего прессования существенно влияет на 
размер зерна. В панелях, отпрессованных при температуре 330 °С, интенсивно 
развиваются процессы рекристаллизации, способствующие росту зерна. В панелях, 
отпрессованных при температурах 400 и 460 °С, процессы рекристаллизации практически 
не проходят. 
Проведение отжига при 535°С с последующей закалкой после отжига при 410°С 
способствует дальнейшему развитию рекристаллизации, однако, для панелей, 
отпрессованных при температуре 330 °С, изменение размера зерна незначительно, так как 
рекристаллизация достаточно полно проходит при отжиге. Для панелей, отпрессованных 
при температуре 400 и 460 °С интенсивное развитие рекристаллизации способствует 
исчезновению текстуры деформации. Установлено, что увеличение времени выдержки 




1.4.5 Установление взаимосвязи между характером структурных, фазовых и 
текстурных превращений в изученных сплавах после отжига с комплексом физико-
механических и технологических свойств  
Значения механических свойств прессованных панелей из сплава 1201, 
обработанных по схеме (прессование – отжиг – закалка – старение) по режимам, 
рассмотренным в разделе 1, в зависимости от температуры прессования приведены на 






























































































Рисунок 1.93  Изменение механических свойств панелей в зависимости от 







































































































Рисунок 1.94  Изменение механических свойств панелей в зависимости от 

























Рисунок 1.95   Изменение твердости  панелей в зависимости от температуры прессования 
и места отбора образцов  
Анализируя зависимости, представленные на рисунках можно отметить, что при 
увеличении температуры прессования пластические характеристики преимущественно 
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несколько возрастают, максимальные значения прочностных характеристик наблюдаются 
при температуре прессования 400°С, однако при этой температуре прессования также 
следует отметить наибольшую анизотропию свойств в продольном и поперечном 
направлениях. Панели, отпрессованные при температурах 400 и 460 °С, как показал 
рентгенографический анализ и микроструктурное исследование, имеют более 
неоднородную по сечению панели рекристаллизованную крупнозернистую структуру, 
что, вероятно и приводит к большей анизотропии свойств. 
Значения твердости с увеличением температуры прессования несколько снижаются 
в выходном конце, что объясняется наличием на панелях, отпрессованных при высоких 
температурах более крупного зерна. Уровень свойств выходного и утяжиного концов 
принципиальных отличий не имеет. В целом уровень механических свойств достаточно 
высок независимо от температуры прессования. 





































Рисунок 1.96  Изменение электропроводности  панелей в зависимости от температуры 
прессования и места отбора образцов  
Таким образом, можно сказать, что исследованные температурные параметры 
прессования и место отбора образцов после проведения отжига при 410оС и последующей 
упрочняющей обработки позволяют получить достаточно высокий уровень и 
удовлетворяют необходимым требованиям. При увеличении температуры прессования 
пластические характеристики несколько возрастают, максимальные значения 
прочностных характеристик наблюдаются при температуре прессования 400 °С, однако 
при этой температуре прессования также следует отметить наибольшую анизотропию 
свойств в продольном и поперечном направлениях. Для производства крупногабаритных 
панелей авиационного назначения из сплава 1201 рекомендуется прессование 




 -  отжиг: Тмет = 410 °С, выдержка 2 час, охлаждение на воздухе; 
 закалка: Тмет = 535 °С, выдержка 60 мин., охлаждение в воде с 
температурой 25 °С; 
 правка растяжением с величиной остаточной деформации 2-3%; 
 искусственное старение: Тмех = 190 °С, выдержка 18 час, охлаждение на 
воздухе. 
 
1.4.6. Выводу по подразделу 
 
Проведено обобщение результатов работы, позволившее дать положительную 
оценку полноты решения задач и отметить высокую эффективность полученных 
результатов по совершенствованию существующих технологий, за счет коррекции 
режимов горячей деформации, термической обработки, модернизации оснастки. 
Основным принципом реализации служило сохранение анизотропного 
(нерекристаллизованного) состояния материала. Большое внимание было уделено 
статистической обработке информации при мониторинге, процессу моделирования (с 
соответствующим нахождением граничных условий и физических характеристик 
материала) и практической проверке результатов моделирования. Получены новые знания 
в области металловедения касающиеся явления рекристаллизации в алюминиевых 
сплавах. 
 
1. При проведении мониторинга свойств полуфабрикатов из алюминиевых сплавов была 
показана возможность использования методов математической статистики для анализа 
результатов промышленного эксперимента по поиску корреляционных зависимостей 
между параметрами обработки и комплексом получаемых свойств.  
 Выявлена вероятность получения сложного структурного строения трубных и 
прутковых заготовок из сплава АМг6, от преобладания той или иной структуры 
может зависеть уровень механических свойств получаемой продукции, а также 
уровень отклонений свойств от средних значений.  
 Установлено, что процесс разупрочнения алюминий-магниевых сплавов с 
большим содержанием магния может осуществляться при умеренных скоростях и 
повышенных значениях степени деформации. 
2. В ходе математического моделирования и структурных исследований процесса 
горячего прессования трубных заготовок из алюминиевого сплава АМг6 установлено:  
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 Наличие большого зазора между слитком и стенкой контейнера на стадии 
распрессовки приводит к малой величине деформации выходного участка 
трубной заготовки, что способствует ухудшению проработки и получению 
пониженной пластичности металла. 
 Свой вклад в возможность образования на полуфабрикате продольных трещин 
вносят тангенциальные растягивающие напряжения, возникающие на уровне 
калибрующего пояска матрицы. 
 Конечно-разностными методами расчета вблизи наружной поверхности трубы 
на выходе из очага деформации выявлена зона действия растягивающих 
напряжений, что обусловлено неравномерным полем скоростей перемещений. 
 Необходимо предусмотреть меры по снижению уровня растягивающих 
напряжений, т.е. выровнять скорости течения металла. Для решения этой задачи 
необходимо либо затормозить перемещение слоев металла, примыкающих к 
внутренней поверхности трубы, либо ускорить перемещение периферийных 
слоев металла.  
3. В результате исследований, направленных на изучение анизотропии в алюминиевых 
сплавах, на примере сплава АМг6, установлено, что при необходимости сохранения 
структурного нерекристаллизованного (анизотропного) состояния необходимо добиваться 
снижения скорости деформации. Для уменьшения средней скорости деформации при 
прессовании прутков необходимо применять следующие приемы и технические решения: 
 Уменьшать скорость истечения за счет уменьшения скорости прессования. 
 Уменьшать угол наклона образующей матрицы. 
 Увеличивать диаметр слитка и соответственно, диаметр рабочей втулки 
контейнера; 
 температура инструмента должна быть не меньше 350°C; 
 прессование нужно осуществлять с малой скоростью, когда скорость 
деформации недостаточна для протекания процесса рекристаллизации; 
 необходимо учитывать неравномерность распределения скорости деформации 
по длине и сечению трубы; 
 после прессования необходимо подвергать трубы более быстрому охлаждению 
для блокировки протекания процесса рекристаллизации.  
4. Исследование производства другого вида полуфабрикатов - крупногабаритных панелей 
авиационного назначения из сплава 1201 помогло установить, что: 
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 Проведение отжига при 410°С после горячего прессования существенно влияет 
на размер зерна. В панелях, отпрессованных при температуре 330 °С, интенсивно 
развиваются процессы рекристаллизации, способствующие росту зерна. В 
панелях, отпрессованных при температурах 400 и 460°С, процессы 
рекристаллизации практически не проходят. 
 Проведение отжига при 535°С с последующей закалкой после отжига при 
410°С способствует дальнейшему развитию рекристаллизации, однако, для 
панелей, отпрессованных при температуре 330 °С, изменение размера зерна 
незначительно, так как рекристаллизация достаточно полно проходит при отжиге. 
Для панелей, отпрессованных при температуре 400 и 460°С интенсивное развитие 
рекристаллизации способствует исчезновению текстуры деформации. 
Установлено, что увеличение времени выдержки при нагреве до 535°С с 60 до 
240 минут не приводит к интенсивному росту зерна. 
 Исследованные температурные параметры прессования после проведения 
отжига при 410оС и последующей упрочняющей обработки позволяют получить 
достаточно высокий уровень и удовлетворяют необходимым требованиям. 
Максимальные значения прочностных характеристик наблюдаются при 
температуре прессования 400°С, однако при этой температуре прессования также 
следует отметить наибольшую анизотропию свойств в продольном и поперечном 
направлениях.  
 Для производства крупногабаритных панелей авиационного назначения из 
сплава 1201 рекомендуется прессование производить с температурой заготовки 
330 °С. Термическую обработку производить по режиму:   
-         отжиг: Тмет = 410 °С, выдержка 2 час, охлаждение на воздухе; 
 закалка: Тмет = 535°С, выдержка 60 мин., охлаждение в воде с 
температурой не выше 25°С; 
 правка растяжением с величиной остаточной деформации 2-3%; 







1.5 Закономерности формирования структуры, текстуры при деформации и 
рекристаллизации при производстве медной электротехнической проволоки 
 
Основной подход в решении проблемы обрывности при производстве 
электротехнической проволоки в процессе CONTIROD из кислородсодержащей меди  в 
работе связан с установлением тесной взаимосвязи между деформированным состоянием 
в полуфабрикате на всех стадиях получения проволоки с особенностями формирования 
текстуры и свойств, а исходя из этого выявление основных причин ответственных за 
обрывность. Предлагается последовательное рассмотрение всей технологической цепочки 
начиная с непрерывного литья по технологии CONTIROD и заканчивая тонким 
волочением. Внешний вид конечного продукта – проволоки диаметром 196 мкм – 
приведен на рисунке 1.97. 
 
 
Рисунок 1.97 Образец медной проволоки диаметром 196 мкм (0,196 мм), полученной в 
ходе выполнения проекта, в результате многопроходного волочения в 15 проходов 





1.5.1 Изучение литой заготовки 
 
 На рисунке 1.98а показан поперечный темплет литой заготовки поперечным 
сечением 120х70 мм часто используемой в технологии CONTIROD. Здесь же на рисунке 
1.98 б показано направление роста дендритов в заготовке и расположение отпечатков. Для 
обработки результатов применена трех индексная нумерация размеров aijk, где i =1,2…4 – 
ранее введенная индексация для одного отпечатка, j = 1,2,…6 – номер отпечатка в 
горизонтальном ряду и k = 1,2,3 – номер отпечатка в вертикальном ряду. Наряду с этим 
для возможности построения графиков введена система координат, в которой положение 
отпечатка x по горизонтальной оси и по вертикальной оси z отсчитывается от центра 
























Рисунок 1.98 Фото поперечного темплета литой заготовки (а), направления 
роста дендритов (стрелки), точки измерения твердости (круглые отпечатки) в 















 Дисперсии и стандартные отклонения достаточно однородны, что говорит об 
одинаковых условиях измерений. Рассчитанные средние по площади темплета значения 
твердости оказались разными. Заготовка 1 (рисунок 1.99), отлитая при большей скорости 
литья, характеризуется на три единицы меньшей твердостью. 
 
 Статистический анализ, выполненный для заготовки 1, показал, что часть такого 
рассева значений обусловлено неоднородностью распределения механических 
характеристик по поперечному сечению заготовки, а часть – анизотропией свойств.  
По мере удаления точек от периферии литой заготовки к центру сохраняется различие 
между совокупностью измерений в направлениях 1, 2 и 3, 4. При этом вдоль направления 
диагонали отпечатка твердость получается ниже. Однако при переходе к координате 
x/(B/2) = 0,37 такой характер закономерности распределения твердости изменяется, 
значения твердости выравниваются, что объясняется попаданием отпечатков в зону 
расположения дендритов с осями, ортогональными к плоскости измерений, рисунок 1.100. 
Для всей совокупности значений твердости стандартное отклонение параметра 
kHBijk составляет 0,08, а по группам (i=1, 2, 3, 4) оно незначительно меньше (рисунок 
1.101). Значительным оказался интервал вариаций параметра выборки, что объясняется 
различным положением дендритов по площади темплета: в средней части оси дендритов 
перпендикулярны плоскости темплета, а на периферии они лежат в этой плоскости. 
 
 




Таким образом, общим для всех вариантов измерений при расположении дендрита 
в плоскости темплета является установление закономерности, в соответствии с которой 
твердость, измеренная для дендрита в диагональном направлении, оказывается величиной 
минимальной.   
 Поскольку в направлении <100>, т.е. в направлении кристаллизации и роста 
дендритов модуль упругости для меди минимален, то при разгрузке индентора размер 


















Рисунок 1.101 Зависимость параметра kHBijk от координаты x/(B/2) при 
различных значениях индекса i (числа в таблице) 
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При дальнейшей обработке металла унаследованная от литья текстура должна 
видоизменяться, на что влияют процессы динамической и статической рекристаллизации, 
а также нагартовки металла. В случае получения из литой заготовки проволоки без 
процесса горячей деформации наличие текстуры мешает процессу заполнения 
профильных волок. При использовании процесса горячей сортовой прокатки для 
изготовления из непрерывнолитой заготовки катанки неравномерность протекания 
процесса динамической рекристаллизации приводит к неоднородному распределению 
твердости по сечению готового продукта. 
подтвержден факт анизотропии дендритной структуры непрерывнолитой медной 
заготовки. Установлено, что твердость, измеренная для дендрита меди в диагональном 
направлении, оказывается величиной минимальной. Проявления анизотропии в 
непрерывнолитой заготовке обоснованы различием упругих констант меди, что 
проявляется в испытаниях на твердость.  
 
1.5.2 Изучение анизотропии  медной катанки 
Определена текстура медной катанки, полученной из непрерывно-литой заготовки. 
Изучалось поперечное сечение катанки, с учетом её ориентации относительно литой 
заготовки. Было выбрано несколько мест для съёмки, результаты съёмки показаны на 
рисунке 1.102 (линиями показаны линии бывших фронтов кристаллизации).  
Текстура центральной зоны катанки представляет собой слабо выраженную текстуру 
рекристаллизации, которая повторяет текстуру прокатки {110}<112>. В зонах, где в литой 
заготовке имелись различное направления кристаллитов – боковой участок (участки 6, 7, 
8), участки с кристаллизацией сверху (участок 2) и снизу слитка (участок 4), после 
горячей прокатки имеют практически идентичные текстурные характеристики. 
В периферийной зоне сечения катанки наблюдается слабовыраженная текстура 
рекристаллизации, близкая к текстуре волочения с главными направлениями <100> и 
<111>. 
На основании результатов сделан вывод, что наследственность структурного и 
текстурного состояния литой заготовки в катанке не проявляется. 
Одной из целей работы было изучение микротвёрдости катанки, её распределения по 
поперечному сечению и сравнение этих значений с распределением текстуры по 
поперечному сечению, описанным в работе.   
Перед началом работы была рассмотрена микроструктура изучаемой катанки, 






1; 2; 3; 4; 5; 6; 7; 8; 9 – прямые полюсные фигуры, описывающие текстуру 
соответствующего участка сечения 
  Рисунок 1.102 Схема мест съёмки и прямые полюсные фигуры для данных участков  
 
   
а                                                               б 
 















Как видно из рисунка. 1.103, микроструктура является однородной, состоящей из 
двух фаз: меди и  закиси меди. Средний размер зерна составляет порядка 15 мкм. Зёрна 
меди в основном являются равноосными.  В микроструктуре присутствуют двойники 
отжига. Частицы закиси меди присутствуют как внутри зёрен, так и на их границах. 
Средний размер частиц закиси меди в поперечном сечении составляет порядка 1...4 мкм, в 
продольном – 3…7 мкм. В поперечном сечении частицы закиси меди не имеют 
выраженного порядка в расположении, в продольном же частицы выстроены в линии, 
лежащие в плоскости прокатки и параллельные направлению прокатки. 
Перед измерением микротвёрдости образцы были ориентированы соответственно 
положению при прокатке (схема показана на рисунке 1.104). Измерения проводили на 
сечении, нормаль которого была сонаправлена с направлением прокатки. Расстояние 
между соседними отметками в каждом направлении составляло 0,5 мм. Каждое значение 
было рассчитано по результатам двух измерений. 
 
 
1; 2; 3; 4 – направления измерения 
Рисунок 1.104 Схема измерения микротвёрдости поперечного сечения катанки 
 
Результаты измерения микротвёрдости катанки показаны на рисунке 1.105. Анализ 
результатов измерения микротвёрдости показывает, что распределение значений 
микротвёрдости по сечению неоднородно.  Кривые образуют несколько максимумов и 
минимумов. В частности, в середине сечения в интервале расстояний от центра от минус 1 
до 1 находится минимум, выраженный на всех четырёх направлениях измерения. В 
интервалах приблизительно от минус 2,5 до минус 1 мм и от 1 до 2,5 мм на кривых 
обнаруживается максимум. И в интервалах от минус 3,5 до минус 2,5 мм и от 2,5 до 3,5 мм 
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снова обнаруживается минимум. Значения, лежащие на расстоянии более 3,5 мм от 
центральной оси имеют более высокие значения и обеспечивают более высокий уровень 
микротвердости на кривой, хотя эта закономерность обнаруживается не на всех 
направлениях измерения.  
 
 
а                                                                           б 
 
в г 
Рисунок 1.105 Результаты измерения микротвёрдости катанки: а - в направлении 1; б - в 
направлении 2; в - в направлении 3; г - в направлении 4. 
 
 
Такое распределение микротвёрдости позволяет сделать вывод о наличии в сечении 
катанки нескольких кольцевых зон с различной микротвёрдостью. Такое распределение 
может быть связано с распределением по сечению текстуры. На основании этих 
результатов в данной работе была построена закономерность, по которой различные 






Рисунок 1.106 График зависимости интенсивности основных компонент текстуры от 
расстояния от центральной оси катанки 
 
Как видно из рисунка 1.106, текстура распределена по сечению катанки 
неоднородно: компонент с осью <111> наиболее сильно выражен в краях сечения, в то же 
время компонент с осью <112> наиболее сильно выражен в центре катанки. 
Вероятно, неоднородность распределения микротвёрдости по сечению связана с 
неоднородностью распределения текстуры. В частности, вероятно, что минимум 
микротвёрдости, наблюдаемый в центре сечения обусловлен сильно выраженной 
текстурой с осью <112>. 
 
1.5.3  Проблемы, возникающие при термической и пластической обработке меди 
 
1.5.3.1 Анализ напряженно-деформированного состояния при волочении медной 
проволоки. Техническое решение по уменьшению обрывности 
 
 Некоторые виды обрывности медной проволоки могут возникать на этапе 
волочения за счет неблагоприятной схемы напряженного состояния.  
 Одним из факторов, приводящих к повышению вероятности разрушения, является 
наличие в очаге деформации повышенного уровня растягивающих напряжений. В 
современной теории пластичности этот фактор описывается показателем напряженного 
состояния /T, где  – среднее (гидростатическое) напряжение; T – интенсивность 
касательных напряжений.  
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 В данной работе для анализа ситуации применили расчетный модуль РАПИД-2D,  
 В ходе решения задачи по проходам волочения учитывался характер нагартовки 
заготовки в предыдущих проходах волочения.  
 Для анализа ситуации использовали четыре схемы распределения параметров в 
заготовке: 
 распределение степени деформации сдвига – позволяет выполнить оценку 
достигнутого уровня стационарности решения и степени неравномерности нагартовки 
металла; 
 распределение показателя напряженного состояния /T – позволяет оценить 
области с неблагоприятными значениями, определить места возможного разрушения за 
счет внутренних разрывов, увеличения пористости и т.д.;  
 распределение осевого напряжения в заготовке zz – позволяет выявить области с 
повышенными значениями и оценить вероятность обрыва; 
 распределение интенсивности скорости деформации сдвига H – в отличие от 
накопленной степени деформации сдвига позволяет оценить форму очага деформации. 
 Решение выполнено в двух базовых вариантах: при угле наклона образующей 
волоки 10о и при меньшем значении угла 6о(характерно для волочения через 
твердосплавные волоки). Использован маршрут волочения следующего вида:  
8 - 6,5320 - 5,3711 - 4,4759 - 3,7627 - 3,2030 - 2,7516 - 2,3905 - 2,2500 - 2,0045 мм. 
 Получены решения для всех проходов. В таблицах 1.20 – 1.21 приведены  примеры 
решений для проходов 1 и 8.  
В результате решения задачи по девяти переходам волочения выявлено, что в центре 
конуса деформации поддерживается зона с высокими значениями показателя 
напряженного состояния /T, т.е. в этой зоне возможно образование или развитие дефекта 
типа центрального разрыва. При наличии в этом месте поры возможно увеличение ее 
размеров.  
 На рисунке 1.107 приведено распределение по проходам показателя напряженного 
состояния в центре конуса деформации. Из графика видно, что самые высокие значения 
достигаются в 7 и 8 проходах, т.е. в том случае, когда металл особенно сильно нагартован 
и потерял способность к последующему упрочнению, в этих же проходах наблюдаются 




Таблица 1.20   Характеристики очага деформации в проходе №1 грубого волочения           
(8 - 6,532 мм) 
Показ
атель 











Форма очага деформации с 




Таблица 1.21  Характеристики очага деформации в проходе №8 грубого волочения  
(2,3905 - 2,2500 мм) 
Показ
атель 












Форма очага деформации с 





Рисунок 1.107  Итоговые данные расчетов по проходам маршрута волочения: показатель 
напряженного состояния в опасной зоне центра очага деформации (выделены проходы с 
неблагоприятными значениями) 
Выделяются неравномерностью деформации проходы №7 и 8. Видно, что 
применение волок с меньшей конусностью приводит к более равномерному 
распределению деформации. 
Сравнение двух вариантов волочения через волоки с углами 6 и 10о приводит к 
выводу о том, что для волочения через волоку с меньшим углом показатель напряженного 
состояния оказывается ниже в несколько раз. На основании этого предложено 
техническое решение по снижению обрывности при волочении медной проволоки за счет 
перехода на волоки с меньшим углом, которое передано на предприятие для 
апробирования.  
 
1.5.3.2 Изучение влияния скорости деформации на свойства электротехнической 
меди 
Сопротивление деформации и прочность металла не имеют прямой связи, поэтому 
эффект повышения прочности полуфабрикатов, деформированных с большей скоростью, 
не очевиден. Скорее можно допустить обратное: при большой скорости деформации тепло 
не успевает рассеяться, температура металла повышается, и должны происходить 
процессы разупрочнения.  
 Для исследования использовали проволоку из меди марки М00 производства ЗАО 
СП «Катур-Инвест», полученную из катанки на этом же предприятии методом 













 План промышленного эксперимента заключался в следующем. Катанку диаметром 
8 мм из меди марки М00 одной и той же партии подвергали волочению с получением 
проволоки диаметром 1,38 мм на стане многократного волочения MSM 85 в двух 
скоростных режимах. C применением заправочного режима волочения обеспечили малую 
скорость волочения на выходном шкиве, равную 1 м/с. Большую скорость, равную 20 м/с, 
обеспечили при штатном режиме работы стана.  
 На стадии холодной деформации суммарный коэффициент вытяжки составил 33,6; 
а накопленное относительное обжатие 97 %. Из полученных бухт проволоки осуществили 
отбор образцов. На рисунке 1.108 изображены гистограммы частотного распределения 






































































Рисунок 1.108  Распределение по проходам скоростей перемещений (а) 
высокоскоростного волочения (темные столбцы и числа при них) и низкоскоростного 
волочения (светлые столбцы), скоростей деформаций волочении (линия графика) и 
частотные диаграммы временного сопротивления (б) высокоскоростного (темные 
столбцы) и низкоскоростного волочения (светлые столбцы)  
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Из них видно, что частоты временного сопротивления в для малой скорости 
волочения соответствуют интервалу 445…457 МПа, а для большой скорости волочения 
интервалу 469…480 МПа, и эти интервалы не пересекаются. Таким образом, 
высокоскоростное волочение привело к большей нагартовке металла.  
 Металлографические исследования продольных шлифов показали, что структурное 
состояние меди в двух вариантах исследования идентично. Отсюда следует, что эффект 
различия в прочностных характеристиках меди, деформированной с различной скоростью, 
не является функцией структурного состояния.  
 Для анализа текстуры были построены прямые полюсные фигуры в различных 
сечениях и для различных точек, имеющих различные безразмерные координаты 
относительно оси проволоки r/R, где r – текущий радиус; R – радиус проволоки. Из 
рисунка 1.109 видно, что во всех случаях наиболее сильной ориентировкой является 
направление {111}, но наклон этой ориентировки относительно оси проволоки различен. 
В центре проволоки текстура практически аксиальная, а при перемещении к периферии 
угол ее наклона увеличивается.  Аналогичные полюсные фигуры были получены для 
проволоки, протянутой со скоростью 20 м/с. Качественно картины совпадают, но имеются 
существенные количественные различия. Для их оценки построены графики полюсных 
плотностей Ip доминирующих ориентировок {111} и {100} (рисунок 1.110 а, б).  
 Полученные данные выявили разницу в текстурном состоянии образцов, как в 
функции скорости деформации, так и по радиальной координате. Во всех случаях 
измерений наибольшую полюсную плотность имеет ориентировка {111}. Следующая за 
ней по интенсивности ориентировка {100} характеризуется полюсной плотностью в 2…3 
раза ниже в центре заготовки и в 3…4 раза ниже в периферийных слоях проволоки.  
 Полюсная плотность ориентировки {110} оказалась небольшой, поэтому в 
дальнейшем ее влияние не обсуждается. Все полюсные плотности имеют тенденцию к 
понижению от центра образца к периферии, что может свидетельствовать об увеличении 
угла наклона ориентировок относительно оси заготовки. Существенным фактом является 


















Рисунок 1.109 Прямые полюсные фигуры поперечного сечения медной проволоки, 
деформированной со скоростью 1 м/с (а, б, скорость деформации 464 с-1) и при 20 м/с (в,г, 








































Рисунок  1.110.  Полюсные плотности доминирующих ориентировок {111} (а) и {100} (б) 
и эпюра угла отклонения компоненты {111} (в) вдоль относительной радиальной 
координаты при скоростях волочения 1 м/с (сплошные линии) и 20 м/с (штриховые 
линии) 
 
 Эпюра угла отклонения компоненты {111} от оси заготовки вдоль радиуса 
показана на рисунке 1.110, в. Из графика видно, что при координатах до половины 
радиуса заготовки текстура мало отклоняется от аксиальной, при больших значениях 
радиуса происходит нарастающее отклонение от оси заготовки. Отклонение оказывается 
больше для случая медленной деформации и значительно меньше – для быстрой 
деформации. Последующее испытание на прочность для проволоки будет осуществляться 
вдоль оси проволоки. Для медленной деформации разориентировка текстурной 
компоненты более прочной текстурной компоненты {111} оказывается больше, поэтому 
следует ожидать уменьшения прочности проволоки, что и происходит на практике. 
 Разворот текстуры в процессе волочения связан с особенностями 
деформированного состояния в этом методе обработки металла. Для оценки этого 




1.5.3.3 Расчет деформаций и экспериментальное исследование текстуры в 
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Рисунок  1.111  Постановка задачи волочения в программном комплексе ABAQUS с 
сеткой конечных элементов: а – половина очага деформации с распределением степени 
деформации (уровни); б – распределение направлений главных удлинений (НГУ) на 
выходе из отверстия волоки; в – изменение угла наклона НГУ вдоль радиуса(утрировано), 
белая стрелка – направление волочения. 
 
Как видно из этих данных, наклон НГУ увеличивается с увеличением координаты 





возрастающей зависимости показан на рисунке 1.112, откуда видно, что он не линеен. По 
мере приближения к периферии темп возрастания угла уменьшается, достигает 
максимума и затем несколько снижается.  
 
Рисунок 1.112  Эпюра распределения углов наклона направлений главных удлинений 
вдоль безразмерного радиуса заготовки. 
 
 В данном случае показан количественный результат, достигаемый при 
однократном волочении. Очевидно, что при использовании следующих проходов 
волочения эффект увеличения наклона НГУ будет увеличиваться, поскольку схема 
напряженно-деформированного состояния в последующих проходах остается прежней 
при некотором варьировании режимов обжатий.  
 Для анализа текстуры на поперечном сечении построены прямые и обратные 
полюсные фигуры (ППФ и ОПФ) для областей различной локализации по радиусу 
проволоки во взаимно перпендикулярных направлениях. 
На периферии при r/R =0,86 наблюдается смещение относительно центра ППФ 
максимумов ориентировок <111>, <001> (рисунок 1.113 а). При этом угловое смещение 
составляет 17о, что соответствует углу отклонения предпочтительных ориентировок 
<111>, <001> от оси волочения. Следует отметить, что значения максимумов для обеих 
ориентировок уменьшаются примерно на 2 ед. по сравнению с центральной зоной, что 
говорит либо об уменьшении остроты текстуры, либо о наличии разориентировки. 
На рисунке 1.113,б представлены ОПФ, снятые с радиального (ХО), тангенциального 
(YO) и осевого (ZO) направлений. При этом надо отметить, что в тангенциальном 
направлении (YO) закономерно усиливается интенсивность ориентировки <110>, что 
является признаком формирования ограниченной текстуры. На ОПФ осевого направления 
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(ZO) выделена область максимальной интенсивности с предпочтительными 
ориентировками <112> и <335>. 
Рисунок 1.113  Прямые (а) и обратные (б) полюсные фигуры поперечного сечения медной 
проволоки в различных радиальных координатах (r/R), ХО – радиальное направление;    
YO – тангенциальное направление;   ZO – направление волочения 
 
Данные ориентировки будут близки к кристаллографическому направлению, 
совпадающему с осью волочения. Оценка угла между этим направлением и направлением 
<111>, так же как в случае определения ППФ составляет 17 о. 
Для анализа распределения интенсивности полюсных плотностей Ip 
доминирующих ориентировок <111> и <110> построены графики (рисунок 1.114). На 
половине радиуса ориентировка <100> практически отсутствует (ее полюсная плотность 
меньше единицы). Все полюсные плотности имеют тенденцию к понижению от центра 
                            Центр проволоки (r/R=0), ППФ                  Ip,ед. 
           
                                  {001}     периферия (r/R=0,86), ППФ         {111} 
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образца к периферии, что может свидетельствовать об увеличении угла наклона 
ориентировок относительно оси заготовки. Исключение составляет приповерхностная 














Рисунок 1.114   Полюсные плотности доминирующих ориентировок <111> (штриховая 
линия) и <100> (сплошная линия) вдоль относительной радиальной координаты 
 Эпюра угла отклонения компоненты <111> от оси заготовки вдоль радиуса 
показана на рисунке 1.115. Из графика видно, что при увеличении текущего радиуса в 
качестве основной тенденции наблюдается нарастающее отклонение компоненты от оси 
заготовки. Снижение угла отклонения отмечено в периферийной зоне, что совпадает с 
отмеченным выше явлением уменьшения угла наклона НГУ при расчете главных 



















Рисунок  1.115 Эпюра угла отклонения компоненты <111> от оси заготовки вдоль 
безразмерного радиуса. 
В целом  проволоку после волочения с точки зрения текстуры можно представить в 
виде модели композиционного материала, где центральная зона (А) представляет собой 
волокна с ориентациями <100> и <111> в соотношении 40 и 60 % соответственно. 
Следующий слой (В) представляет собой ориентировку <111> и периферийный (С) – 
<211> (рисунок 1.116).Причем соотношение объемных долей 0,05/0,2/0,75. Различие 
между слоями особенно ярко проявляется в относительном показателе фактора Шмидта и 
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значениях модуля упругости. Известно, что модуль упругости для меди имеет ярко 




Рисунок 1.116  Модель текстурного состояния проволоки 
 Таким образом. в этой части работы удалось установить следующие 
закономерности. 
1. Математическим моделированием с применением метода конечных элементов 
решена задача волочения медной проволоки и выявлены наклоны направлений главных 
удлинений вдоль текущего радиуса заготовки. 
2. Выявлено, что угол наклона направлений главных удлинений при перемещении от 
центра заготовки к периферии увеличивается за исключением приповерхностного слоя.  
3. Методами текстурного анализа показано увеличение угла наклона доминирующей 
ориентировки <111> от центра заготовки к периферии и связанное с этим явлением 
уменьшение полюсной плотности.  
4. Установлена качественная связь между характеристиками деформированного и 
текстурного состояния. 
5. Предложена модель текстурного состояния медной проволоки после волочения в 
виде композиционного материала, имеющего три характерные зоны – центральную, 
промежуточную и периферийную, отличающиеся основными компонентами текстуры.  
  
1.5.4 Изучение процесса трансформации текстуры в процессе совмещенного отжига 
медной проволоки  
Образцы проволоки подвергали отжигу при температурах от 300 до 550 оС с шагом 50 оС. 






индукторе скоростного дилатометра RITA со скоростью нагрева/охлаждения 100о/сек. По 
результатам иследований построены карты ориентации кристаллитов с поперечных 
сечений образцов в функции от координаты радиуса проволоки и температуры отжига. 
Анализ карт ориентаций позволил определить закономерности протекания процессов 
рекристаллизации. Картину протекания процесса рекристаллизации отражают графики 
изменения интенсивностей основных текстурных компонент вдоль относительного 
радиуса при различных температурах отжига (рисунок 1.117). 
  
деформированное состояние отжиг 300 °С 
 
 
отжиг 350 °С отжиг 400 °С 
 
 
отжиг 450 °С отжиг 500 °С 
 
Рисунок 1.117 Интенсивность текстур  <111>, <100> и <211>  в функции относительной 




 Наличие зональности прослеживается при всех температурах отжига. С 
повышением температуры зона В практически выклинивается за счет расширения 
соседних зон. Процесс текстурообразования в каждой зоне зависит от исходного 
состояния. 
В центральной зоне А доминирующая ориентировка <111> заменяется 
ориентировкой <100>, присутствие ориентировки <211> присуще только температуре 
500 °С. В зоне В также наблюдается явление замены <111> на <100>, но по мере 
продвижения к периферии интенсивность ориентировки <100> снижается. Ориентировка 
<111> частично сохраняется с постепенным понижением интенсивности. Кроме того, в 
зоне В появляется ориентировка <211>, максимальная интенсивность которой приходится 
на температуру 400 °С.  
При этой же температуре в периферийной зоне С наблюдается максимум 
ориентировки <100> при значениях r/R близким к 0,7; т.е. именно в месте локального 
максимума данной ориентировки в исходном состоянии, что подтверждает наличие 
зависимости развития текстуры от количества зародышей <100>.  В целом в 
периферийной зоне следует отметить общее понижение интенсивности доминирующей 
ориентировки <211> с частичной заменой на <100>, при этом максимальные значения 
которых в среднем около 3 и только при 400°С близко к 4. 
Устойчивость ориентировки <100> в отожженной проволоке говорит о том, что для 
этого состояния меди возможно наблюдение низких значений модуля упругости.  
В промышленных условиях, как правило, проволока после стадии грубого 
волочения подвергается промежуточному рекристаллизационному отжигу, в результате 
чего текстурное состояние изменяется. На следующей стадии средне-тонкого волочения 
вновь происходит изменение текстуры. На рисунке 1.118 представлена эволюция 
ориентации кристаллитов в поперечном сечении медной заготовки по этапам ее обработки 
от катанки до проволоки тонкого сечения, включая промежуточный отжиг после грубого 
волочения. При этом левый обрез рисунков представляют собой каждый раз центр 
проволоки, а правый обрез – периферию проволоки. На стадии средне-тонкого волочения 


















Рисунок 1.118 Эволюция ориентации кристаллитов в поперечном сечении медной 
заготовки по этапам ее обработки от катанки до проволоки тонкого сечения: а – катанка 
диаметром 8 мм; б – проволока диаметром 1,8 мм после грубого волочения; в – та же 
проволока после рекристаллизационного отжига; г – проволока диаметром 1,56 мм; д - 
проволока диаметром 0,62 мм; е – проволока диаметром 0,39 мм; ж – проволока 
диаметром 0,26 мм; на стадии средне-тонкого волочения выдержан один масштаб х1500. 
 
 Сведение полученных данных в один рисунок позволяет обобщить изменение 
текстуры по этапам обработки медной проволоки: на стадии обработки волочением в 
центральной части заготовки наблюдается повышенное количество областей с красными и 








































синими тонами, что свидетельствует о наличии доминантных ориентировок <100> и 
<111>. 
 Ближе к периферии количество областей красного цвета уменьшается, что говорит 
о снижении доли ориентировки <100>. При более тщательном анализе можно различить 
приповерхностную зону проволоки, где количество ориентировки <100> снова возрастает.  
 После отжига появляются области с зеленоватым оттенком, что говорит о 
появлении доминантной ориентировки <110>, но преобладающей является ориентировка 
<100>.  
 При средне-тонком волочении преобладание получает ориентировка <211>. 
Расчеты показывают, что ее объемная доля, усредненная по сечению проволоки, в два раза 
больше объемной доли ориентировки <100> и в 7 раз больше объемной доли 
ориентировки <111>.  
 Таким образом, при втором цикле волочения после проведения операции 
промежуточного рекристаллизационного отжига, развитие текстуры происходит по 
другим правилам, чем на стадии грубого волочения.  
 Представленное исследование позволяет лучше понять природу возможного 
изменения физических свойств меди, в том числе модуля упругости на стадиях обработки 
проволоки и создания кабельной продукции. 
Выявлено существенное изменение текстурного состояния медной проволоки по 
этапам ее обработки на стадиях грубого волочения, рекристаллизационного отжига и 
средне-тонкого волочения. 
При грубом волочении катанки происходит увеличение долей ориентировок <111> 
и <100>, причем они имеют наибольшую интенсивность вблизи центра проволоки. 
При промежуточном отжиге в конце цикла грубого волочения преобладание 
получает ориентировка <100>. После отжига и средне-тонкого волочения преобладание 
получает ориентировка <211>.  В целом, медная проволока характеризуется 
неоднородностью распределения текстурных компонент на всех этапах обработки, 
включая отожженное состояние, что должно сказываться на ее физических свойствах.  
1.5.5 Выводы по подразделу 
В работе произведен полный мониторинг технологической цепочки, начиная с 
непрерывного литья по технологии CONTIROD и заканчивая тонким волочением. 
Объектами мониторинга являлись структурное и текстурное состояния, показатели 
напряженного состояния. Исследования приводились с использованием  научной 
аппаратуры, отвечающей последним достижениям, и т.н. “high end” методик – EBSD 
(анализ дифракционных картин обратнорассеянных электронов), трансмиссионной и 
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сканирующей электронной и ионной микроскопии высокого разрешения и др., а также 
современных специализированных программных комплексов для моделирования 
процессов. По результатам работы удалось установить следующие закономерности. 
6. Произведена оценка локального текстурного состояния медной литой заготовки и 
медной катанки процесса CONTIROD (с учетом внешних координат реального процесса 
производства). Обнаружено, что наследственность структурного и текстурного состояния 
литой заготовки в катанке не проявляется, катанка приобретает слабовыраженную 
текстуру рекристаллизации {110}<112> в центре заготовки и двухкомпонентную 
аксиальную текстуру главными направлениями <100> и <111> в периферийной зоне 
сечения.  
7. Выявлено, что при волочении угол наклона направлений главных удлинений при 
перемещении от центра заготовки к периферии увеличивается за исключением 
приповерхностного слоя.  
8. Методами текстурного анализа показано увеличение угла наклона доминирующей 
ориентировки <111> от центра заготовки к периферии вплоть до направлений близким к 
<211> в аксиальной ориентации. Установлено, что изменение угла наклона зависит от 
скорости волочения. 
9. Математическим моделированием с применением метода конечных элементов 
решена задача волочения медной проволоки и выявлены наклоны направлений главных 
удлинений вдоль текущего радиуса заготовки. Установлена качественная связь между 
характеристиками деформированного и текстурного состояния. 
10. Предложена модель текстурного состояния медной проволоки после волочения в 
виде композиционного материала, имеющего три характерные зоны – центральную, 
промежуточную и периферийную, отличающиеся основными компонентами текстуры. 
11. Выявлено, что текстурного состояние по сечению медной проволоки на этапе 
рекристаллизационного отжига имеет ярко выраженную зональность. Текстурные 
показатели и относительные размеры выявленных зон изменяются в зависимости от 
температуры нагрева  
В итоге, установлена взаимосвязь между деформированным состоянием в 
полуфабрикате на всех стадиях получения проволоки с особенностями формирования 
текстуры и свойств. Выявлены основные причины обрывности проволоки в ходе 
волочения. Обнаружены критические переходы волочения, показывающие  высокие 
значения напряженного состояния, резкую смену текстурных характеристик. Предложено 
техническое решение по уменьшению обрывности, которое передано на промышленное 
предприятие для апробования. 
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2. Оценка возможности создания конкурентоспособной продукции и услуг. 
 
2.1 Технологические возможности повышения остроты текстуры (110)[001] и 
производства ЭАС с максимальным уровнем функциональных свойств   
 
В настоящем разделе представлен механизм формирования ребровой текстуры в 
реальном поликристаллическом материале для основных технологий производства ЭАС. 
В таблице 2.1 схематично показаны преобразования текстуры, происходящие в материале 
при определенных технологических операциях и показаны возможности повышения 
остроты текстуры (110)[001] конечного продукта и производства ЭАС с максимальным 
уровнем функциональных свойств.  Более подробное описание дано ниже в тексте с 
оценкой возможности повышения остроты текстуры за счет изменения параметров 
технологических операций. 
1 Выплавка и непрерывная разливка. Слой столбчатых кристаллов в 
непрерывно литых слябах характеризуется наличием аксиальной текстуры {100}<hkl>, не 
оказывающей на дальнейшие текстурные преобразования.  
Возможно воздействие на формирование совершенной текстуры в дальнейшем за 
счет формирования эффективной ингибиторной фазы или предпосылок для ее выделения 
на последующих переделах. Эффективная ингибиторная фаза способствует повышению 
температуры интервала протекания вторичной рекристаллизации и, соответственно, 
реализации в качестве ее зародышей зерен с ориентацией (110)[001], имеющих с 
кристаллитами {111}<112> из ближайшего окружения высокоподвижные специальные 
границы Σ9 или Σ27а. Высокая температура вторичной рекристаллизации не позволяет 
реализоваться в качестве ее зародышей зерен с ориентировками (110)[227], которые 
имеют с ближайшим окружением также высокоподвижные специальные границы типа Σ5. 
Для повышения эффективности ингибиторной фазы возможна выплавка материала 
с элементами образующими дополнительную ингибиторную фазу Mn ~ 0,1 мас. % и S 
(также возможно Se) ~ 0,025 мас. %.  Также возможна выплавка стали с алюминием ~ 0,03 
мас. % существенно превышающем концентрацию данного элемента в ЭАС, 
производимой по российской технологии. При этом предполагается, что азот, как второй 
элемент, образующий ингибиторную фазу будет введен в материал на завершающих 
стадиях термической обработки (за счет ХТО – азотирования). 
Также важно при выплавке сохранить в материале ~ 0,5 мас. % Cu, как элемента 











вариант – HI-B) 
Технология Armco 
(сульфидный вариант) 
Российская технология  
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{uvw}<hkl> → деформация 
ε>90%→ {110}<001>;  
{110}<001> → 
рекристаллизации → {110}< 
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Предотвращение рекристаллизации 
за счет повышения температур 
горячей прокатки и выплавки стали 
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1)  {110}<001> 
→скольжение (осн. 
{111}<112>) + 
формирование ПС с ор. 
{110}<001> 
2) {110}< hkl >→ 
скольжение→({111}<110
>) + формирование ПС с 
рассеянной ор. 
{110}<001> 
Прокатка  ε≈75 %, 
1)  {110}<001> 
→скольжение (осн. 
{111}<112>) + 
формирование ПС с ор. 
{110}<001> 
2) {110}< hkl 
>→скольжение→({111}<
110>) + формирование 
ПС с рассеянной ор. 
{110}<001> 
Прокатка  ε≈75 %, 
1)  {110}<001> 
→скольжение (осн. 
{111}<112>) + 
формирование ПС с ор. 
{110}<001> 
2) {110}< hkl 
>→скольжение→({111}<11
0>) + формирование ПС с 
рассеянной ор. {110}<001> 
Если сталь проходила 
нормализацию – реализация при 
холодной прокатке операции «pass 








Продолжение таблицы 2.1 
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Промежуточный отжиг – 
Рекристаллизация при 
быстром нагреве 




Слабая: ПР в полосах 




















Прокатка опт. ε≈55-60% 
1)  {110}<001> 
→скольжение (осн. 
{111}<112>) + 
формирование ПС с ор. 
{110}<001> 
2) {110}< hkl 
>→скольжение→({111}<
110>) + формирование 
ПС с рассеянной ор. 
{110}<001> 
Прокатка опт. ε≈55-60% 
1)  {110}<001> 
→скольжение (осн. 
{111}<112>) + 
формирование ПС с ор. 
{110}<001> 
2) {110}< hkl 
>→скольжение→({111}<11
0>) + формирование ПС с 
рассеянной ор. {110}<001> 
Повышение степени деформации 
до пределов ограниченных 
эффективностью ингибиторной 
фазы. Для российской технологии 
дополнительно до пределов 
ограниченных мощностями для 
проведения обезуглероживающего 






Продолжение таблицы 2.1 

















(Значительная доля после 
деформации компонент с 
совершенными 
ориентировками {110}<001> 
и {111}<112> способными 










Доп.: ПР в полосах 
сдвига 
{110}<001>→{110}<001>





1 Повышение скорости 
нагрева на первичную 
рекристаллизацию. 
 
2 Окончание отжига при 
повышенной температуре. 
 







Аномальный рост зерен 
{110}<001>, за счет высокой 
плотности границ Σ9 
Аномальный рост зерен 
{110}<001>, {110}<hkl> 
за счет высокой 
плотности границ Σ9 
Аномальный рост зерен 
{110}<001>, {110}<hkl> за 








С точки зрения получения и сохранения острой ребровой текстуры при окончании 
процесса горячей прокатки целесообразно выплавлять сталь с учетом баланса феррито- и 
аустенитообразующих элементов, с целью уменьшения склонности стали к фазовой 
перекристаллизации при температурах горячей прокатки. При наличии в стали ~ 0,5 мас. 
% Cu, количество углерода должно находиться в пределах 0,02-0,025 мас. %, а количество 
кремния – в пределах 3,0-3,2 мас. %.  
2 Горячая прокатка. Независимо от технологии производства при горячей 
прокатке из-за специфического напряженного состояния в подповерхностном слое полосы 
образуется ориентировка {110}<001> . 
3 Конец горячей прокатки или отжиг горячекатаного подката. За счет 
рекристаллизации происходит изменение текстуры подповерхностного слоя 
{110}<001>→{110}<001>…<225>.  
Существует возможность сохранения острой ребровой текстуры при окончании 
процесса горячей прокатки за счет предотвращения процесса рекристаллизации. 
Последнее предполагает выплавку ЭАС определенного химического состава (см. выше п. 
1) и повышение температурного интервала чистовой горячей прокатки с 1100-900◦С до 
1200-1000◦С. Последнее может быть реализовано за счет подогрева металла после 
черновой горячей прокатки за сравнительно короткое время (несколько десятков секунд) с 
помощью индукционного нагрева. 
4 Первая холодная прокатка. При сравнительно небольших степенях деформации 
за счет скольжения дислокаций текстура преобразуется следующим образом: 
{110}<001>→{111}<112>; {110}<hkl>→{111}<hkl>, {111}<110>. При больших степенях 
деформации наблюдаются процессы локализации деформации (образование полос сдвига 
(ПС)). Развитость мезоструктуры (накопленная энергия деформации) зависит от 
изначальной ориентировки кристаллита. Наиболее развитая мезоструктура наблюдается в 
зернах изначальной ориентации {110}<001>. В этих зернах в полосах сдвига при 
деформации образуются области ориентировок {110}<001> и {111}<112> (симметричная 
матричной). Отметим, что легирование сплава определенными элементами (Cu, Ni, Sn) 
может значительно влиять на процессы деформации, изменяя оптимальный уровень 
обжатий. По нашему мнению с этим (безусловно, наряду с ингибиторной фазой) связана 
невозможность получения высокого уровня свойств на металле, выплавленном для одной 
технологии и обработанном по другой технологической схеме. Аналогичное влияние 
могут оказывать некоторые специфические операции обработки. Например, 




прокаткой. Эта операция также может влиять на процессы локализации деформации, тем 
самым обеспечивая оптимальную текстуру при необходимой степени деформации.  
5 Промежуточный отжиг. Данная операция наряду с получением однородной 
структуры и определенной текстуры металла может также являться операцией 
обезуглероживающего отжига (нитридно-медный вариант технологии, табл. 2.1). 
Большинство зародышей первичной рекристаллизации возникает на границах зерен. Они 
либо имеют случайные ориентировки, либо ориентации близкие к матричным. Случайные 
ориентации не играют существенной роли в формировании ребровой текстуры при 
вторичной рекристаллизации. Приоритетность протекания рекристаллизации зависит от 
накопленной энергии деформации, т.е. изначальной ориентации зерен. Накопленная 
энергия деформации уменьшается в зависимости от изначальной ориентации в следующей 
последовательности: {110}<001>, {111}<112>, {111}<110> и {001}<110>. В исходно 
острых ребровых зернах основным из механизмов зарождения ориентировок {110}<001>, 
{111}<112> (симметричной матричной) при первичной рекристаллизации является 
зарождение в полосах сдвига. Матричная ориентировка {111}<112> при первичной 
рекристаллизации также может развиваться за счет ориентировок происходящих из полос 
сдвига. 
6 Вторая холодная прокатка. Механизмы формирования текстуры при второй 
холодной прокатке аналогичны описанным механизмам для первой холодной прокатки. 
Химический состав и параметры горячей прокатки в данном случае определяют 
оптимальную технологию обработки. При второй холодной прокатке основное значение 
для формирования конечной ребровой текстуры, имеют зерна ориентировки {110}<001>, 
возникшие при промежуточном отжиге.  
Существует возможность повышения остроты окончательной текстуры {110}<001> 
за счет повышения степени деформации до величины превышающей 75 % (оптимально 
85-88 %) при условии обеспечения необходимой эффективности ингибиторной фазы и 
решения проблемы обезуглероживающего отжига сравнительно «толстого» (> 0,9 мм) 
металла (для российского варианта технологии). 
7 Обезуглероживающий отжиг. Для сульфидного и сульфо-нитридного варианта 
технологии (таблица 2.1) обезуглероживающий отжиг (ОО) проводиться в конечной 
толщине. Поэтому механизмы, описанные для промежуточного отжига справедливы и 
здесь. Для Российской технологии обезуглероживающий отжиг производиться в 
промежуточной толщине. Проведение его в конечной толщине невозможно, так как для 
данной технологии принципиальное значение имеет скорость нагрева на первичную 




первичную рекристаллизацию. Медленный нагрев увеличивает вероятность зарождения в 
зернах с максимальной накопленной энергией деформации, т.е. в зернах изначальной 
ориентации {110}<001>. В этих зернах возникающие зародыши первичной 
рекристаллизации в полосах сдвига будут иметь достаточно совершенную ребровую и 
октаэдрическую ориентировку. При быстром нагреве вероятность зарождения между 
ориентациями уходит на второй план. Т.е. медленным нагревом отсекаются зародыши 
первичной рекристаллизации рассеянных ориентировок {110}<001> и {111}<112>.  
Таким образом, при быстром нагреве в конечной толщине текстура металла должна 
содержать значительную долю компонент с совершенными ориентировками {110}<001> и 
{111}<112> способными расти при первичной рекристаллизации. С этим связан заведомо 
более низкий уровень свойств для сульфидного варианта производства ЭАС. При этом для 
сульфидного варианта невозможно произвести медленный нагрев на вторичную 
рекристаллизацию. Это связано с особенностями формирования ингибиторной фазы. Для 
сульфо-нитридного варианта однократная холодная прокатка (и определенный 
химический состав) обеспечивают оптимальный уровень текстуры деформации, так что 
быстрый нагрев на первичную рекристаллизацию приводит к формированию большого 
количества совершенных зародышей ориентировок {110}<001> и {111}<112>. 
Существуют возможности повышения остроты окончательной текстуры 
{110}<001> за счет: 1) повышения скорости нагрева на первичную рекристаллизацию 
(наилучший вариант за счет индукционного нагрева); 2) завершения 
обезуглероживающего отжига при повышенных температура – это обеспечивает 
дополнительный рост зерен и, соответсвенно, повышение температурного интервала 
вторичной рекристаллизации; проведения после завершения обезуглероживающего 
отжига химико-термической обработки (азотирования) с целью создания эффективной 
ингибиторной фазы, т.е. также повышения температурного интервала протекания 
вторичной рекристаллизации.  
8 Окончательный высокотемпературный отжиг (ВТО). В связи со строгим 
кристаллографическим механизмом образования полос сдвига из одного 
деформированного зерна при первичной рекристаллизации могут  образовываться 
конгломераты зерен связанные специальными разориентациями ({110}<001> и 
{111}<112>). Подобные конгломераты дадут начало вторичной рекристаллизации, при 
которой основное преимущество получит ориентировка {110}<001>. Как отмечалось 
выше, скорость нагрева при окончательном отжиге изменяет приоритетность зарождения 





Проведенный, на основании полученных в работе экспериментальных и 
теоретических результатов, анализ позволяет рекомендовать для опробирования на 
металлургических предприятиях, в зависимости от состава имеющегося оборудования, 
следующие варианты технологий производства электротехнической анизотропной стали с 
совершенной ребровой текстурой и, соответственно, максимальным уровнем 
функциональных свойств: 
1 Технология с нитридным ингибированием, включающая выплавку стали с 
химическим составом максимально приближенным к сульфо-нитридному варианту; 
непрерывную разливку; горячую прокатку; высокотемпературный отжиг горячекатаного 
подката (Т ~ 1120-1150◦C), однократную холодную прокатку со степенью деформации 
превышающей 80 % на оборудовании, позволяющем проводить деформационное 
старение; локальную плазменную обработку в процессе которой проводится также 
азотирование; обезуглероживающий отжиг с повышением температуры на его 
завершающей стадии; высокотемпературный и выпрямляющие отжиги.  
2 Технология с нитридным ингибированием, включающая выплавку стали с 
химическим составом в котором учтен баланс феррито- и аустенито образующих 
элементов (в частности ограничена концентрация углерода); непрерывную разливку; 
горячую прокатку с подогревом металла между черновой и чистовой прокатками; две 
холодные прокатки разделенные рекристаллизационно-обезуглероживающим отжигом; 
локальную плазменную обработку в процессе которой может проводится азотирование; 
высокотемпературный и выпрямляющие отжиги. 
3 Технология с нитридным ингибированием, включающая выплавку стали с 
химическим составом максимально приближенным к сульфо-нитридному варианту, 
включающему ~ 0,5 мас. % Сu; непрерывную разливку; горячую прокатку; однократную 
холодную прокатку со степенью деформации превышающей 80 %; локальную 
плазменную обработку в процессе которой проводится также азотирование; 
обезуглероживающий отжиг с повышением температуры на его завершающей стадии; 
высокотемпературный и выпрямляющие отжиги. 
 Проведенная в опытно-промышленных условиях на ООО ВИЗ-Сталь 
опробование последней из предложенных технологий позволило получить образцы 
электротехнической анизотропной стали толщиной 0.23±0.02 мм и размерами 30×280 мм, 
на которых на участке магнитных измерений ООО «ВИЗ-Сталь» были проведены 
измерения функциональных свойств.  
Измерения проводились в однополосочном аппарате TWM-8S. Магнитная 




(100, 800 и 2500 А/м). Удельные магнитные потери определялись при частоте 
электромагнитного поля 50 Гц и магнитных индукциях 1.5 и 1.7 Тл (Р1.5/50 и Р1.7/50, 
соответственно). Погрешности определения магнитной индукции В0,5%2 единицы 
последнего разряда, удельных потерь Р1.0%2 единицы последнего разряда. 
Магнитные свойства предоставленных образцов приведены в таблице 2.2. Вид 
самих образцов представлен на рисунке 2.1. 
 
Таблица 2.2. Магнитные свойства образцов электротехнической анизотропной стали  
(в соответствии с актом  об измерении магнитных свойств на ООО «ВИЗ-Сталь»  
от 06.08.2012 № 29-10/10-155) 





1 16.80 1.79 1.94 1.98 0.64 0.85 
2 16.60 1.74 1.92 1.97 0.66 0.89 
3 16.60 1.76 1.91 1.97 0.75 1.02 
4 16.80 1.76 1.90 1.96 0.71 0.98 
5 16.50 1.77 1.92 1.97 0.71 0.98 
 
 Расчет средних значений магнитных характеристик по 5-ти образцам дал 
следующие результаты: В100 = 1,76 Тл; В800 = 1,92 Тл; В2500 = 1,97 Тл; P1.5/50 = 0,69 Вт/кг; 
P1.7/50 = 0,94 Вт/кг. Полученные результаты полностью соответствуют заявленным для 
получения характеристикам для высокопроницаемой электротехнической анизотропной 
стали в Техническом задании проекта - В800 ≥ 1,90 Тл, P1.7/50 ≤ 1,00 Вт/кг, которые 
соответствуют современному мировому уровню, что свидетельствует о 











2.2. Разработка способа получения трубы из металлов с гексагональной 
плотноупаковованной решеткой, например, из альфа-титана, в текстурованном 
состоянии 
 
Предлагаемый способ относится к области металлургии, а именно к методам 
создания текстурованного состояния материалов, имеющих гексагональную 
плотноупакованную кристаллическую решетку, в основном, таких как альфа-титан, 
цирконий и их сплавы.  
В основном, в трубах из титановых и циркониевых сплавов стараются получить 
радиальную текстуру металла, что объясняется их лучшей стойкостью против развития 
трещин.  
В дальнейшем для пояснения ситуаций, связанных с текстурованным состоянием 
будет использовано понятие параметров Кернса [79]. Из уровня техники известен способ 
производства труб из материалов в состоянии гексагональной плотноупакованной 
решетки, далее ГПУ-решетки [88].  
Способом предложено использовать операцию уменьшения диаметра трубы с 
одновременным уменьшением толщины стенки. Это приводит к достижению деформации 
сжатия в радиальном направлении (r<0) и такую же деформацию сжатия в 
тангенциальном направлении(<0) при наличии деформации растяжения вдоль длины 
заготовки. Наличие деформации сжатия в радиальном направлении приводит к 
формированию радиальной текстуры и увеличению параметра Кернса fr с 0,33, 
характерного для нетекстурованного состояния, до 0,5.  
В описании к патенту, однако, отмечается, что лучшим вариантом является 
формирование схемы деформации сжатия в радиальном направлении (r<0) и деформации 
растяжения в тангенциальном направлении(>0). Это достигается применением операции 
увеличения диаметра трубы с уменьшением толщины стенки. Наличие такой схемы 
деформированного состояния позволяет сформировать более острую радиальную 
текстуру в заготовке и увеличить параметр Кернса, отвечающий за радиальную 
составляющую.  
В частности, с использованием описанного приема удается увеличить параметр 
Кернса в радиальном направлении fr до величины 0,66. Это достижение сделано благодаря 
тому, что реализована схема деформированного состояния, в которой имеется лишь одна 
деформация сжатия (при двух деформациях растяжения), которая направлена именно 




В частности, этими исследованиями установлено, что при обжатии с 
логарифмической степенью деформации по стенке r = -  = - 0,1 параметр Кернса fr 
повышается на величину 0,12. 
Наиболее близким по совокупности существенных признаков к заявляемому 
объекту  является способ производства титановых труб [89]. Способ направлен на 
обработку титановых сплавов в состоянии гексагональной плотноупакованной решетки с 
радиально ориентированной текстурой. Способ включает плоскую прокатку штрипсовой 
(листовой) заготовки, свертывание ее в трубу, скрепление кромок продольной сваркой. 
Сущность этого технического решения состоит в том, что при плоской прокатке создается 
схема деформированного состояния, в которой по толщине листовой заготовки создается 
деформация сжатия, а по длине заготовки – деформация растяжения. По ширине 
заготовки деформации отсутствуют вследствие наличия схемы плоской деформации. Для 
металлов с ГПУ-решеткой текстура создается в направлении создания деформаций 
сжатия. Поскольку при прокатке деформации сжатия были направлены по толщине 
заготовки, то после свертывания трубы эти деформации превратились в радиальные, что 
привело к созданию радиально направленной текстуры. Недостатком этого способа 
является невозможность сохранения текстурованного состояния по длине окружности 
трубы из-за наличия продольного сварочного шва, в котором радиальная текстура не 
сформирована.   
Кроме того, продольный шов плохо сопротивляется действию тангенциальных 
напряжений, возникающих при использовании труб под действием сред высокого 
давления, а именно в этом состоит предназначение труб.  
 Предлагаемый способ получения трубы из металлов с гексагональной 
плотноупаковованной решеткой в текстурованном состоянии включает получение 
заготовок и их деформацию с последующей сваркой. Он отличается тем, что на первом 
этапе получают заготовки в виде колец, на втором этапе заготовки в виде колец 
подвергают деформации с уменьшением толщины стенок колец и получением колец 
увеличенного диаметра, на третьем этапе полученные кольца увеличенного диаметра 
сваривают торцами встык с получением трубы Уменьшение толщины стенок колец и 
получение колец увеличенного диаметра, осуществляют прокаткой на кольцепрокатном 
стане. Уменьшение толщины стенок колец и получение колец увеличенного диаметра 
можно производить ковкой на оправке на кузнечном оборудовании. 
Сущность предлагаемого технического решения состоит в следующем. При 
прокатке колец достигается деформация удлинения в тангенциальном направлении ( 




высотном направлении отсутствует (z=0). Таким образом, в этой схеме 
деформированного состояния существуют одна деформация удлинения и одна 
укорочения. При этом радиальная текстура формируется вдоль оси укорочения, т.е. 
именно в радиальном направлении.  
Сварной шов получается не вдоль продольного направления, а вдоль поперечного 
направления, не опасного с позиции разрушения от действий тангенциальных 
напряжений. Кроме того, в этом случае нет нарушения полученной предварительно 
текстуры по длине окружности трубы, поскольку сварочный шов направлен не вдоль 
трубы, а выполнен в поперечном направлении. 
 Способ осуществляется следующим образом. На первом этапе полые заготовки 1 
(рисунок 2.2,а) изготавливают в форме колец с использованием известных методов 
обработки металлов давлением, например, метода прессования и последующей резкой на 
мерные длины. На втором этапе заготовки в виде колец подвергают деформации с 
уменьшением толщины стенок колец и получением колец увеличенного диаметра.  
 Уменьшение толщины стенок колец и получение колец увеличенного диаметра, 
осуществляют прокаткой на кольцепрокатном стане. На рисунке 2.2,б показано, что 
заготовку 1 деформируют два валка, внешний валок 2 расположен с наружной 
поверхности полой заготовки 1, а внутренний валок 3 расположен внутри полости кольца. 
Совместным обжатием валков толщина стенки заготовки уменьшается, а диаметр 
заготовки увеличивается. На рисунке  2.2,в показан в виде куба элементарный объем 4 
металла заготовки в этом процессе. Обжатие заготовки происходит в направлении 
радиуса, поэтому деформации r <0 и оказываются деформациями сжатия. Размер 
заготовки в тангенциальном (хордовом) направлении увеличивается, поэтому деформации 
 >0 и оказываются деформациями удлинения. На рисунке 2.3,а показано кольцо 
увеличенного диаметра 5, у которого толщина стенки уменьшена относительно исходного 
размера. На третьем этапе (рисунок 2.3,б) кольца увеличенного диаметра сваривают встык 
(места сварки обозначены как 6), в результате чего получается труба 7.  
Вариантом способа является замена приема прокатки кольца на прием ковки 
кольца. На рисунке 2.3,в показано, что боек или плита 8 пресса воздействует на наружный 
диаметр полой заготовки 1, при этом внутренним диаметром заготовка опирается на 
неподвижно закрепленную оправку 9. В результате такого воздействия толщина стенки 
локально уменьшается, а диаметр заготовки увеличивается. После отвода бойка 8 
заготовку 1 поворачивают на заданный угол, и процесс обжатия повторяют, добиваясь 
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Рисунок  2.3. Кольцо увеличенного диаметра (а), схема сварки колец 
увеличенного диаметра (б), схема ковки кольца (в) 










Рисунок 2.2. Профиль исходной заготовки(а), схема кольцевой прокатки (б), 




 В качестве примера на первом этапе получают заготовки из технически чистого 
титана в виде колец. Для этого полую заготовку наружным диаметром 60 мм и 
внутренним диаметром 50 мм разрезают на мерные длины и получают кольцо с толщиной 
стенки 5 мм. На втором этапе заготовки в виде колец подвергают деформации на 
кольцепрокатном стане с уменьшением толщины стенки до 4,5 мм. При этом наружный 
диаметр кольца увеличивается до 65,6 мм, а внутренний до 56,6 мм. Степень деформации 
по стенке составляет r = -  = - 0,1. Таким образом, получена степень деформации, при 
которой, как это было показано выше, параметр Кернса fr увеличивается на величину 0,12, 
т.е. повышается острота радиальной текстуры. На третьем этапе полученные кольца 
увеличенного диаметра сваривают торцами встык с получением трубы.  
 В качестве другого примера на первом этапе получают заготовки из технически 
чистого титана в виде колец. Для этого полую заготовку наружным диаметром 60 мм и 
внутренним диаметром 50 мм разрезают на мерные длины и получают кольцо с толщиной 
стенки 5 мм. На втором этапе заготовки в виде колец подвергают деформации на 
кольцепрокатном стане с уменьшением толщины стенки до 4 мм. При этом наружный 
диаметр кольца увеличивается до 72,8 мм, а внутренний до 64,8 мм. Степень деформации 
по стенке составляет r = -  = - 0,2. Здесь получилась вдвое более высокая степень 
деформации, при которой, как это было показано выше, параметр Кернса fr увеличивается 
на величину 0,24, т.е. повышается острота радиальной текстуры. На третьем этапе 
полученные кольца увеличенного диаметра сваривают торцами встык с получением 
трубы.  
 Следует отметить, что текстурованное состояние в способе-прототипе по длине 
окружности трубы нарушалось из-за наличия продольного сварочного шва, а в 
предлагаемом способе этого не происходит, поскольку продольный сварочный шов 
отсутствует.  
Таким образом, технический результат заключается в достижении и сохранении 
текстурованного состояния по длине окружности трубы, что имеет конкурентные 
преимущества по сравнению с ранее предлагаемыми способами получения сварных труб с 
радиальной текстурой из сплавов на основе ГПУ-решетки. На данный способ подана 








 2.3. Разработка конструкции матрицы для многоканального прессования 
алюминиевых сплавов 
 
Из уровня техники известны устройства для многоканального прессования, 
содержащие, как правило, контейнер, пуансон и матрицу с выполненными в ней каналами 
[90]. Несколько каналов (два и более) в виде отверстий, например, круглого сечения, 
выполняют в матрице параллельно оси прессования, отверстия снабжают калибрующим 
пояском, профиль которого соответствует профилю прессуемого изделия. Для снижения 
затрат на трение канал содержит также расширенную часть для вывода изделия за 
пределы инструмента. В отличие от одноканального прессования многоканальное 
прессование позволяет уменьшить усилие прессования, что создает возможность получать 
изделия малых сечений, причем в большем количестве по числу применяемых каналов.  
В патенте Великобритании №GB1377370, полученном фирмой TEXAS 
ALUMINUM CO [91], предложено устройство для обратного многоканального 
прессования, в котором пуансон, сопряженный с матрицей, состоит из целого ряда 
отдельных шайб, имеющих профиль отверстия, подобный прессуемому, но больший в 
размерах. Такая полость в инструменте оказывается меньших размеров, чем, если бы 
пуансон был снабжен круглым отверстием, напряжения снижаются и стойкость 
инструмента оказывается выше. Вместе с тем, количество отверстий в матрице в 
отдельных шайбах ограничено условиями прочности перемычек, расположенных между 
отверстиями, поэтому общая прочность сборки инструмента часто оказывается невелика. 
В патенте Японии №JP2006289470, полученном фирмой SUMITOMO DENKO 
SHOKETSU GOKIN [92], предложено располагать каналы в матрице для истечения 
материала следуя специальной закономерности, для того чтобы увеличить их возможное 
количество. Однако при любом расположении отверстий проблема недостаточной 
прочности перемычек между ними остается значимой и ограничивает количество каналов 
в матрице. В соответствии с авторским свидетельством СССР №1793982, выданным 
Ступинскому металлургическому комбинату [93], многоканальная матрица имеет 
отверстия для истечения металла, при этом для выравнивания скоростей течения металла 
в радиальном направлении зеркало матрицы имеет наклонную поверхность с утолщением 
в сторону центра матрицы. 
В патенте Японии №JP8267123, полученным фирмой NORSK HYDRO AS [94], 
предложено для выравнивания скоростей течения между отдельными каналами 
выполнить их специальным соединением (дополнительным поперечным каналом) на 




иного технического результата, чем в данном техническом предложении, они служат для 
управления скоростями истечения металла через каналы.   
В авторском свидетельстве СССР №1292861, полученным Уральским 
политехническим институтом [95], описан инструмент для многоканального прессования, 
содержащий контейнер, пуансон и матрицу с выполненными в ней формообразующими 
поверхностями. Отверстия в матрице примыкают к боковой ее части, что дает 
возможность выпрессовывать изделие не в полость пуансона, а в промежуток между 
пуансоном и стенкой контейнера. Такой инструмент применим в случае обратного 
прессования, когда матрица опирается на пуансон. При прямом методе прессования 
матрица закреплена в матрицедержателе пресса, в результате чего отсутствует 
возможность пропуска изделия по ее периферии. 
Наиболее близким к предлагаемому техническому решению является устройство 
для многоканального прессования, описанное в книге [96]. Устройство по прототипу 
состоит из контейнера, пуансона и матрицы с выполненными в ней формообразующими 
поверхностями. Формообразующие поверхности в матрице представляют собой сквозные 
отверстия, выполненные параллельно оси матрицы. Отверстия снабжены калибрующими 
поясками, профиль которых соответствует профилю прессуемого изделия. Сказанное 
поясняется схемой (рисунок 2.4,а), где изображен разрез матрицы 1 на уровне 
калибрующих поясков 2.  
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Рисунок 2.4 Поперечный (а) и продольный (б) разрезы известной матрицы на 





Матрица опирается на подкладное кольцо 3 (рисунок 2.4,б), расположенное в 
матрицедержателе пресса (не показан). Со стороны заготовки, находящейся в контейнере, 
на рабочую поверхность матрицы действует сила P, примерно равная усилию 
прессования. В категориях теории упругости матрицу можно рассматривать как диск 4, 
имеющий опоры 5 по периферии (рисунок 2.4,в), и нагруженный этой силой по центру. 
Действие этой силы вызывает прогиб детали по центру. В прессовых цехах, особенно при 
обработке медных и никелевых сплавов можно встретить матрицы, имеющие остаточный 
прогиб, поскольку напряжения прессования велики, а коэффициенты запаса близки к 
единице.  
При многоканальном прессовании диск ослаблен отверстиями, в этом случае 
действие силы P не только прогибает матрицу, но и стремится выдавить ее центр с 
разрывом по перемычкам между отверстиями. Поэтому при использовании 
многоканального прессования прочность матрицы в целом становится тем меньше, чем 
большее количество каналов в ней выполнено. Реально работа инструмента при 
коэффициентах запаса, близких к единице, сопряжена с опасностью выхода его из строя. 
Именно поэтому срок службы инструмента часто ограничивается единичными 
прессовками. 
Недостатком известного устройства является высокий уровень напряжений, 
возникающий в прессовом инструменте и опасность выхода его из строя.  
Предлагаемое устройство для многоканального прессования содержит контейнер, 
пуансон и матрицу с выполненными в ней формообразующими поверхностями. Оно 
отличается тем, что оно дополнительно содержит иглу, имеющую на боковой поверхности 
чередующиеся по длине окружности продольные пазы, формообразующие поверхности в 
матрице выполнены  в виде пазов, расположенных напротив продольных пазов, 
выполненных на игле.  
В предложенном техническом решении матрица не имеет срединной части, 
которую легко продавить усилием прессования. Роль этой срединной части матрицы 
выполняет игла пресса. Поскольку многоканальное прессование направлено на получение 
изделий мелких сечений, то игла пресса в поперечном сечении оказывается достаточно 
толстой и способной выдержать напряжения растяжения иглы, которые при этом заведомо 
меньше напряжений сжатия, действующих на матрицу. Сама матрица не содержит 
срединной части, которая подвержена действию напряжений среза, поэтому ее прочность 
возрастает.  
Формообразующие поверхности матрицы в виде пазов и продольные пазы в игле в 




изделия наиболее распространенной формы круглого поперечного сечения при 
достижении поставленного результата – повышения прочности инструмента. 
Предлагаемое устройство состоит из контейнера 6 (рисунок  2.5), пуансона 7 и 
матрицы 8. Оно дополнительно содержит иглу 9, имеющую на боковой поверхности 
чередующиеся по длине окружности продольные пазы 10, при этом формообразующие 
поверхности в матрице выполнены в виде пазов 11, расположенных напротив продольных 
пазов, выполненных на игле. Направление и траектория перемещения прессуемого 
металла показаны стрелками А.  
 
 
Рисунок 2.5 Схема сборки матрицы 
 
Взаимное расположение пазов изображено на поперечном сечении (рисунок  3,а). 
Профиль пазов 11 в матрице 8 показан на рисунке 2.6,б, а профиль пазов 10 в игле 9 
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Рисунок 2.6  Поперечный разрез матрицы и иглы (а) и профиль матрицы на уровне 
калибрующего пояска (б)  
 
При прессовании возникают напряжения, действующие на матрицу, 
равнодействующие этих напряжений Р1 показаны на рисунке 2.7,б стрелками.  
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Рисунок 2.7 Поперечное сечение иглы (а), продольный разрез прессового инструмента (б) 
по предлагаемому решению, и схема нагружения матрицы (в) 
 
Как видно из рисунка, вектора Р1 направлены в сторону опорной поверхности 
подкладного кольца 3, поэтому в матрице не возникает значительных напряжений изгиба, 
а сама матрица не подвержена значительному прогибу. Эта ситуация показана на схеме 
рисунок 2.7,в, где диск 4 нагружен распределенными силами Р1, которые в отличие от 




Формообразующие поверхности 11 матрицы и продольные пазы 10 в игле в 
поперечном сечении образуют окружности. Это позволяет прессовать наиболее 
распространенные круглые профили. Изменяя конфигурацию пазов, можно изменять 
форму поперечного сечения прессуемого изделия. 
Устройство работает следующим образом. В контейнер 6 , помещают полую 
заготовку, которую выпрессовывают пуансоном 7 через отверстие матрицы 8. Форма 
получаемого изделия задается профилем матрицы 8 и иглы 9, а точнее продольными 
пазами 10 иглы и пазами 11 матрицы. При расположении их напротив друг друга  в 
сечении получается окружность.  
При прессовании равнодействующие напряжений Р1 направлены в сторону 
опорной поверхности подкладного кольца 3, поэтому в матрице не возникает 
значительных напряжений изгиба, а сама матрица не подвержена значительному прогибу.  
Сила, действующая на матрицу со стороны прессуемого металла, определяется 
интегрированием напряжений по соответствующей площади, в наиболее простом расчете 
она пропорциональна этой площади. В предлагаемом техническом решении площадь 
матрицы уменьшается, что приводит к уменьшению площади, а значит и усилия. По 
прототипу площадь действия напряжений на матрицу диаметром Dм составляет Fмп = Fм - 
Fо, где Fо – площадь отверстий, образующих каналы для истечения металла. По 
предлагаемому техническому решению Fм = Fм – Fо/2 – Fи, где Fи - площадь поперечного 
сечения иглы. Площадью Fо можно пренебречь, поскольку при прессовании применяются 
значительные коэффициенты вытяжки. При диаметре матрицы Dм = 200 мм и диаметре 
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2) = 1,33. Таким образом, площадь матрицы по предлагаемому решению 
уменьшена на 33%. Соответственно уменьшена сила, действующая на матрицу в ее 
центре, уменьшены напряжения изгиба и прогиб матрицы. Действие самой силы 
перенесено ближе к опорной поверхности, что дополнительно уменьшает напряжения 
изгиба и прогиб матрицы. Устранена опасность продавливания матрицы в центральной 
части за счет среза перемычек между отверстиями. Функционально роль центральной 
части матрицы в предлагаемом решении выполняет игла пресса. 
Технический результат от применения заявляемого устройства заключается в 
снижении уровня механических напряжений в прессовом инструменте и уменьшении 
опасности выхода его из строя, что дает ему конкурентные преимущества перед ранее 
разработанными конструкциями для многоканального прессования алюминиевых сплавов, 





2.3 Разработка способа изучения первичной рекристаллизации  
 
Для оценки состояния продукции и достижения необходимых свойств следует с 
достаточной степенью точности определять температуру начала рекристаллизации. В 
некоторых случаях эта температура косвенным образом указывает на другие 
фундаментальные характеристики материалов. Например, как это будет показано ниже, 
эта температура в случае производства медной проволоки является параметром, 
указывающим на химическую чистоту металла. Именно поэтому, точное измерение 
температуры рекристаллизации является конкурентоспособной услугой, с помощью 
которой можно оценить качество металла, например электротехнической меди, алюминия. 
Предлагаемый способ относится к области физики, а точнее к методам определения 
физическими методами температуры начала рекристаллизации металлов и может быть 
применен в лабораториях металлургических предприятий и исследовательских 
учреждений.  
Из описания к патенту [97] известен способ определения параметров 
рекристаллизации. Способ направлен на определение начальной степени 
рекристаллизации и заключается в том, что при увеличении микроскопа 900-1000 
обнаруживают округлые зерна и определяют потерю микротвердости волокон в местах 
скопления этих зерен. Применяя способ, можно зафиксировать место и время 
возникновения рекристаллизации в заготовке, но невозможно определить температуру 
начала рекристаллизации.  
Известен также способ изучения скорости рекристаллизации из описания к патенту 
[98]. Авторы изобретения предложили применить акустический ультразвуковой метод, 
при этом за счет измерения частоты колебаний измеряется скорость прохождения 
рекристаллизации. Однако в методе не рассматривается возможность определения 
температуры начала рекристаллизации. Известен метод изучения рекристаллизации, 
включающий нагартовку образца и повышение его температуры с проведением 
дифференциальной сканирующей калориметрии или измерением микротвердости [99].  
Известен также способ измерения температуры рекристаллизации для 
высокочистого золота [100]. Способ состоит в том, что заготовку подвергают 
относительному обжатию выше 90% и проводят термический анализ. Пик 
экзотермической температуры указывает на достижение температуры рекристаллизации. 
Упомянутые способы измерений требуют применения сложного оборудования для 
калориметрических исследований. Известен также способ определения полноты 




испытания проб на удлинение спирали [101]. Аналогичные стандарты приняты в других 
странах, например это стандарт США ASTM B 49 (Standard Specification for Copper Rod 
Drawing Stock for Electrical Purposes). Способ включает нагартовку проволоки, навивание 
из нее спирали, нагрев до фиксированной температуры 200оС, нагружение спирали 
нагрузкой, приводящей к пластической деформации спирали и измерение удлинения 
спирали. По величине удлинения спирали делают вывод о полноте прохождения 
процессов рекристаллизации. Недостатком способа является возможность только 
качественного определения прохождения или не прохождения рекристаллизации при 
заданной температуре испытаний 200оС. Саму температуру начала рекристаллизации 
определить не удается. 
Широкий обзор методов исследования рекристаллизации представлен в книге 
[102]. В этом источнике некоторые из известных методов подвергнуты критике 
вследствие некорректности получаемых результатов. В описании к изобретению [103] 
приведен способ изучения первичной рекристаллизации, состоящий из нагартовки 
образца и повышении его температуры до температуры прохождения рекристаллизации. 
После достижения температурного интервала рекристаллизации образец 
рентгенографируют. Полученную в результате рентгенографии дифракционную картину 
интерпретируют в соответствии с выявленными закономерностями между режимами 
обработки и длиной волны рентгеновского излучения, с одной стороны, и 
характеристиками зеренной структуры с другой. В отличие от металлографического 
способ является неразрушающим, применим к мелкозернистым сплавам после 
модифицирования, более информативен, позволяет определять параметры первичной 
рекристаллизации с более высокой точностью и анализировать ее кинетику по толщине 
(0,1-100) мкм поверхностного слоя объекта.  
Способ позволяет определить критическую степень деформации, приводящую при 
рекристаллизации к интенсивному росту зерна, ее  определяют по минимуму зависимости 
числа точечных рефлексов на интерференционных линиях рентгенограммы от степени 
деформации. Недостатком способа является то, что он направлен на установление самого 
факта прохождения рекристаллизации и установлению критической степени деформации, 
но он не позволяет определить температуру начала рекристаллизации. Кроме того для 
достижения результата здесь используется сложный и небезопасный рентгеновский метод 
исследования. 
Предлагаемый способ изучения первичной рекристаллизации включает нагартовку 
образца и повышение его температуры до температуры прохождения рекристаллизации. 




Повышение температуры предусмотрено для достижения температурного интервала  
рекристаллизации. К образцу прикладывают постоянную нагрузку, приводящую к 
упругой деформации, а при повышении температуры фиксируют изменение модуля 
упругости, находят на зависимости изменения модуля упругости в функции температуры 
зону повышения градиента модуля упругости, продолжают линию, предшествующую 
началу зоны смены градиентов модуля упругости, продолжают линию после завершения 
зоны смены градиентов модуля упругости до пересечения с линией, предшествующей 
зоне смены градиентов модуля упругости и идентифицируют абсциссу этой точки с 
температурой начала рекристаллизации. 
Способ осуществляется следующим образом. Проводят нагартовку заготовки 
одним из известных методов обработки давлением (прокаткой, волочением и др.). Далее в 
одном из видов механических испытаний, например растяжением (рисунок 2.8,а), к 
образцу прикладывают постоянную нагрузку P, приводящую к упругой деформации. При 
повышении температуры t фиксируют изменение модуля упругости. Этот этап можно 
выполнить построением диаграммы напряжение  – степень деформации  (рисунок 
2.8,б).  
Здесь показано, что при низкой температуре получают график 1, расположенный 
выше графика 2, полученного при более высокой температуре. Графики отличаются также 
углами наклона линейных участков 1 и 2. С помощью этих углов определяют модули 
упругости: E1 = tg1 и E2 = tg2. Модули упругости можно определить также с помощью 
приемов, описанных в стандарте ГОСТ 1497-84 (ИСО 6892-84). Металлы. Методы 
испытаний на растяжение. Для нахождения модуля упругости здесь применяют 
отношение приращения напряжения к приращению деформации.  
При повышении температуры модуль упругости снижается. Это снижение 
показано на рисунке 2.8,в, где изображен график зависимости модуля упругости E от 
температуры t. Из графика видно, что линия графика AB является линейно убывающей на 
начальном отрезке. Точка смены градиентов свидетельствует о том, что при этой 
температуре начались процессы изменения текстуры образца, что одновременно приводит 






Модуль упругости меди в зависимости от ориентаций текстурных ориентировок 
может изменяться от 78 ГПа для направления <100> до 159 ГПа для направления <111> 
(см. например, с. 14 [104]. В зарубежных источниках информации приводятся несколько 
иные, но близкие к этим величины. При деформации меди, например, волочением, 





Рисунок 2.8 Схема нагружения образца постоянной растягивающей силой P (а), 
зависимость механических напряжений от степени деформации с отображением 
углов наклона частей графиков, характеризующих упругое нагружение (б),  


















модулем упругости, как это показано выше. При отжиге эта ориентировка частично 
исчезает, что сопровождается довольно резким снижением модуля упругости. Процент 
этого снижения зависит от уровня предварительно накопленной в процессе нагартовки 
деформации. Само снижение модуля упругости в этом случае будет говорить о 
прохождении процессов рекристаллизации, так как изменение текстуры связано с 
процессом зарождения новых зерен с иной кристаллографической ориентировкой.   
На графике рисунка 2.8,в зависимости AB изменения модуля упругости в функции 
температуры находят зону смены градиентов модуля упругости W и продолжают линию, 
предшествующую началу зоны смены градиентов, получая линию AM. Продолжают 
линию после завершения зоны W, получая линию BN. Пересечение этой линии с линией 
AM  приводит к получению точки D. Определяют абсциссу этой точки, она равна 
температуре начала рекристаллизации tн.  
Однако, следует отметить, что стандартный способ в лабораторной практике не 
очень удобен, т.к. нагревать следует образец большой длины, поскольку от базы 
измерений зависит точность определения модуля упругости. Поддержание точной и 
постоянной температуры образца на большой длине представляет собой трудную 
техническую задачу. 
Предлагаемый способ может быть осуществлен за счет того, что приложение к 
заготовке нагрузки, приводящей к упругой деформации с одновременным постепенным 
повышением температуры, фиксацию зависимости модуля упругости в функции 
повышения температуры осуществляют методом динамического механического анализа 
(ДМА). В этом способе свойства материала измеряются в процессе его периодической 
деформации с возможным нагревом металла. Приборы, реализующие принцип ДМА, 
выделены в отдельную группу исследовательской техники выделены в отдельную группу 
исследовательской техники и получили широкое распространение в изучении реологии 
пластических и упругих материалов (см. например, стандарт ASTM D 4065-95. Standard 
practice for determining and reporting dynamic mechanical properties of plastics). 
В соответствии с предлагаемым способом образец в виде катанки диаметром 8 мм 
из меди марки М00 нагартовывали многократным волочением до достижения диаметра 
2,39 мм, при этом относительное обжатие составляет 91 %.  
Для определения модуля упругости металла использован метод динамического 
механического анализа, который был осуществлен на приборе DMA 242 C, выпускаемого 
немецкой компанией NETZSCH. Динамический механический анализ основан на 
измерении реакции образца при приложении к нему нагрузки. Образцы деформировали по 




устройством прибора. В опыте отрезок проволоки помещали в установку DMA 242 C, 
нагружали постоянной нагрузкой, приводящей к упругой деформации и повышали 
температуру до температуры прохождения рекристаллизации. 
При повышении температуры фиксировали изменение модуля упругости и 
получали зависимость модуля упругости в функции температуры (рисунок 2.9, линия 1). 
На зависимости находили зону смены градиентов функции W1, продолжали линию, 
предшествующую началу зоны смены градиентов, продолжали линию после завершения 
зоны смены градиентов до пересечения с линией, предшествующей зоне смены 
градиентов и определяли абсциссу этой точки, она оказалась равна 242 оС. Эту точку 
можно считать точкой начала рекристаллизации, поскольку, как видно из графика, 
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Рисунок  2.9  Определение по кривым ДМА температуры начала рекристаллизации 
 
Во втором воплощении обсуждаемой идеи соответствии с предлагаемым способом 
образец в виде катанки диаметром 8 мм из меди марки М1 нагартовывали многократным 
волочением до достижения диаметра 1,38 мм, при этом относительное обжатие составляет 
97 %. Действуя по схеме, изложенной в примере 1, получили зависимость модуля 










характерной точки, выявили, что она равна 222 оС. Понижение температуры начала 
рекристаллизации объясняется большей степенью деформации, приложенной к образцу на 
этапе нагартовки волочением.  
Для подтверждения результатов испытаний изучена микроструктура проволоки до 
наступления и после наступления температуры начала рекристаллизации. Образцы 
продольных сечений проволоки подготовлены электрополировкой при температуре 3оС 
без дополнительного травления. Изображения микроструктур получены в растровом 
электронном микроскопе Auriga с помощью ионной пушки в ориентационном контрасте.  
На фото (рисунок 2.10) при увеличении около х7000 видна деформированная 
волокнистая структура проволоки диаметром 1,38 мм при скорости нагрева 20 град/ мин 
до температуры 220оС с последующим резким охлаждением потоком холодного 
газообразного азота. На рисунке не видно ощутимых признаков рекристаллизации. 
 
 
Рисунок 2.10 Микроструктура медной проволоки до наступления момента начала 
рекристаллизации 
 
На рисунке 2.11 при том же увеличении приведена деформированная волокнистая 
структура проволоки диаметром 1,38 мм при скорости нагрева 20 град/мин до 
температуры 225оС с последующим резким охлаждением потоком холодного 
газообразного азота. Наблюдается появление отдельных рекристаллизованных зерен 
размером более 1 мкм (помеченных белыми стрелками), что свидетельствует о начале 
рекристаллизации. Тем самым показано, что температура начала рекристаллизации 





Рисунок 2.11 Микроструктура медной проволоки после начала рекристаллизации. 
 
Следует отметить, что параметры процесса рекристаллизации зависят от скорости 
нагрева металла [105, с.93]. Полученные данные соответствуют довольно высокой 
скорости нагрева 20 град/мин, которая часто реализуется приставках совмещенного 
отжига волочильных установок. При меньших скоростях нагрева можно получить 
меньшие значения температуры начала рекристаллизации. 
В известном способе процесс рекристаллизации изучался на уровне определения 
критической степени деформации при рекристаллизации, он не направлен на нахождение 
температуры начала рекристаллизации, кроме того используемые в этом случае 
рентгеновские методы небезопасны по условиям труда и требуют применения сложного 
оборудования.  
Таким образом, здесь предложен обладающий мировой новизной способ 
определения температуры рекристаллизации, в частности медной проволоки. 
подвергаемой термомеханической обработке.  На данный способ подана заявка на патент. 
 
2.5. Вывод по разделу 
  Проведена оценка возможности создания конкурентоспособной продукции и услуг 
и показано, что: 
- имеются технологические возможности повышения остроты текстуры (110)[001] и 
производства ЭАС с максимальным уровнем функциональных свойств и их анализ 
позволил предложить три варианта новых технологий; опробование одного из них 
позволило получить образцы  высокопроницаемой электротехнической анизотропной 
стали с магнитными характеристиками, соответствующими мировому уровню; 
- есть патентоспособный способ получения трубы из металлов с гексагональной 




текстурованным состоянием по длине окружности трубы, имеющим конкурентные 
преимущества по сравнению с ранее предлагаемыми способами; 
- разработана  конструкция матрицы для многоканального прессования алюминиевых 
сплавов, защищенная патентом и позволяющая снизить уровень механических 
напряжений в прессовом инструменте и уменьшить опасность выхода его из строя, что 
дает ему конкурентные преимущества перед ранее разработанными конструкциями для 
многоканального прессования алюминиевых сплавов, в частности системы Al-Mg. 
- разработан способ определения температуры рекристаллизации, в частности медной 
проволоки, методами динамического механического анализа, обладающий мировой 





3. Установление путей адаптации и оптимизации разрабатываемых технологических 
процессов для конкретных видов продукции. 
3.1 Применение полученных результатов для снижения удельных магнитных потерь 
в электротехнической анизотропной стали  
Разработка и применение магнитомягких материалов с пониженными удельными 
потерями в энергомашиностроении остается сейчас одним из основых способов 
энергосбережения. В настоящее время наиболее распространенными материалами для 
изготовления магнитопроводов электрических машин (генераторов и электродвигателей) 
и трансформаторов являются электротехнические стали.  
Электротехнические стали в зависимости от назначения подразделяют на 
анизотропную (трансформаторную) и изотропную (динамную). ЭАС, несмотря на 
меньший объем производства по сравнению с динамной, является материалом, который 
определяет основную часть всех потерь энергии в электрооборудовании в целом. К ней 
предъявляются жесткие требования по условиям эксплуатации: 1) легкость 
намагничивания и перемагничивания (т. е. высокие значения магнитной проницаемости); 
2) высокие значения магнитной индукции; 3) минимальные потери при 
перемагничивании. Выполнение первых двух требований определяет размеры и вес 
электрических обмоток и магнитных сердечников. Минимальные потери на 
перемагничивание определяют коэффициент полезного действия трансформаторов и их 
рабочую температуру. 
В России электротехническую анизотропную сталь изготавливают по нитридно-
медному варианту, который включает следующие операции: горячая прокатка, первая 
холодная прокатка, обезуглероживающий отжиг, вторая холодная прокатка, нанесение 
окиси магния, высокотемпературный отжиг, нанесение электроизоляционного покрытия 
на основе ортофосфорной кислоты и выпрямляющий отжиг. Основными методами 
снижения удельных магнитных потерь являются [33, 34]: 
- повышение чистоты металла от примесей и неметаллических включений;  
- увеличение концентрации кремния; 
- уменьшение толщины стали (0,5→0,35→0,30→0,27→0,23→0,18)  
- использование локальной лазерной обработки для измельчения доменной 
структуры  
- использование электроизоляционного покрытия с пониженным КТР с целью 
создания растягивающих напряжений в стали для измельчения доменной структуры. 




удельных магнитных потерь для определения наиболее перспективных направлений 
развития технологии. 
Исследование проводили на основе анализа данных по аттестации готовой продукции 
одного из российских производителей ЭАС за 2007 и 2011 г. Каждый рулон 
электротехнической анизотропной стали аттестуется не менее, чем по 30-и характеристикам 
(основными являются удельные магнитные потери и магнитная индукция), которые в 
момент аттестации (измерения) заносятся в электронные базы данных, откуда затем 
попадают в сертификаты на готовую продукцию. Кроме этого, в базах данных содержатся 
практически все измеряемые параметры обработки стали по технологическим переделам, а 
также характеристики горячекатаного подката (химический состав, параметры горячей 
прокатки). Химический состав готовой ЭАС приведен в таблице 3.1. 
 
Таблица 3.1 Химический состав ЭАС (мас. %) 




































На основе анализа статистических данных из электронных баз содержащих 
параметры обработки потребительских свойств готовой продукции было 
проанализировано влияние различных параметров электротехнической анизотропной 
стали на ее основное потребительское свойство – удельные магнитные потери Р1.7/50. 
Влияние  степени совершенства текстуры электротехнической анизотропной 
стали на уровень удельных магнитных потерь. Основной особенностью 
электротехнической анизотропной стали является наличие в ней совершенной ребровой 
текстуры (110)[001]. Именно наличие текстуры определяет легкость намагничивания и 
перемагничивания вдоль направления прокатки. Острота текстуры, которую можно 
охарактеризовать углом отклонения оси [001] от направления прокатки определяет 






Рисунок 3.1 Зависимость удельных магнитных потерь от угла отклонения оси [001] от 
направления прокатки 
 
Легкость намагничивания ЭАС в большой степени определяет величину удельных 
магнитных потерь (ее гистерезисную часть). Зависимость удельных магнитных потерь от 
магнитной индукции близка к линейной с коэффициентом R2 близким к 1 (рис. 3.2).  
 
 
Рисунок 3.2 Зависимость удельных магнитных потерь от величины магнитной индукции 
для ЭАС толщиной 0,27 и 0,30 мм 
 
Влияние чистоты металла электротехнической анизотропной стали от 
примесей и не металлических включений на уровень удельных магнитных потерь. 




доменов) принципиально важным является чистота металла. Примесные атомы и 
неметаллические включения искажают кристаллическую решетку и соответственно 
затрудняют движение доменных границ, что в свою очередь приводит к существенному 
уменьшению магнитной проницаемости, и магнитным потерям [48]. Влияние 
неметаллических включений и примесей на удельные магнитные потери анализировались 
на основе сравнения ЭАС, произведенной из горячекатаного подката, произведенного по 
различным схемам.  
В первой схеме выплавка металла осуществлялась в 350-тонных кислородных 
конвекторах. Перед выплавкой не производилась аттестация лома, кремний вводился из 
обычного нерафинированного ферросилициума с содержанием титана примерно 1,5 
мас.%. Во второй схеме выплавка производилась электропечах, лом для выплавки 
тщательно подбирался, использовался рафинированный ферросилиций с содержанием 
титана примерно 0,7…0,8 мас. %. Таким образом, сталь получаемая из горячекатаного 
подката первой схемы содержала гораздо больше неметаллических включений типа 
нитридов. Содержание титана в готовой продукции стали составляло примерно 0,005 
мас.%. Содержание титана в стали второй схемы составляло порядка 0,003 мас.%.  
Для сравнения выбирались массивы характеризующиеся одной конечной толщиной 
и одним значением магнитной индукции. Проведенные исследования показали (рис.3.3), 
что уровень удельных магнитных потерь стали произведенной из подката первой схемы 
ниже, чем стали произведенной из подката второй схемы. 
 
Рисунок 3.3 Зависимость магнитной индукции от уровня удельных магнитных потерь на 
примере ЭАС толщиной 0,27 и 0,30 мм, произведенной из подката различных 
технологических схем 
 
Ведущие зарубежные фирмы (Nippon Steel Corporation (NSC), JFE, AK Steel) 




высокочистый ферросилиций, произведенный из норвежских кварцитов. Уровень титана в 
готовой стали составляет примерно 0,001 мас.%. Таким образом, только за счет 
использования более качественного сырья, имеется возможность уменьшить уровень 
удельных магнитных потерь на величину ~ 2%. 
Влияние концентрации кремния в электротехнической анизотропной стали на 
уровень удельных магнитных потерь. Кремний является основным легирующим 
элементом в электротехнической стали, поскольку сильнее чем какие-либо другие 
легирующие элементы повышает удельное электросопротивление стали. 
Повышенная величина электросопротивления является необходимым фактором для 
снижения удельных магнитных потерь (вихретоковой составляющей) [48]. Имеется 
эмпирическая зависимость удельного электросопротивления от концентрации кремния в 
сплавах Fe-Si: 
  3.25 + 11.3 * (мас. % Si) [мкОм * см]                                           (3.1) 
То есть существует потенциальная возможность существенного уменьшения 
уровня удельных магнитных потерь за счет повышения в электротехнической 
анизотропной стали концентрации кремния. В настоящее время повсеместно 
электротехническая анизотропная сталь применяется с концентрацией кремния равной ~ 
3,0-3,3 мас.% (в реальности применятся 3,05-3,20 мас.%). 
Проведенный анализ показал, что даже в варьируемом интервале количество 
кремния оказывает достаточно заметное влияние на величину удельных магнитных 
потерь. Увеличение концентрации кремния на 0,1% в электротехнической анизотропной 
стали приводит к снижению удельных магнитных потерь приблизительно на 1 % (рис. 
3.4).  
 






Существует потенциальная возможность повышения концентрации кремния до    
3,5 мас.% и уменьшения уровня удельных магнитных потерь на величину ~ 3%. Однако 
следует отметить, что кремний существенно уменьшает пластические свойства металла, 
соответственно для производства подобной стали потребуется более совершенное 
оборудование. 
Влияние толщины электротехнической анизотропной стали на уровень 
удельных магнитных потерь. В настоящее время электротехническая анизотропная 
сталь массово выпускается в толщинах 0,35; 0,30; 0,27; 0,23 мм. Ведущие фирмы 
производители (JFE, Япония;  АК Steel, США) выпускают также сталь в толщине 0,18 мм. 
При этом утонение  основного сортамента выпускаемой продукции являлось и остается 
одним из основных направлений развития электротехнической анизотропной стали. 
Необходимое уменьшение толщины стали связано с возможностью существенного 
снижения удельных магнитных потерь. На рисунке 3.5 приведена зависимость средних 
для выпускаемой толщины удельных магнитных потерь от толщины. 
 
 
Рисунок 3.5 Зависимость удельных магнитных потерь от толщины стали 
 
Показано что уменьшение толщины стали на 0,01 мм  снижает удельные 
магнитные потери приблизительно на 1,3%. В действительности зависимость потерь от 
толщины не является линейной. Причина такого поведения магнитных потерь до 
настоящего времени остается до конца непонятной. 
По всей видимости чем тоньше сталь, тем большую роль приобретают 
поверхностные эффекты, сильное влияние начинает оказывать рельеф поверхности 
(слишком развитый рельеф может служить препятствием для перестройки доменной 
структуры, т.е перемагничивания). Кроме этого при толщине 0,23 мм и менее трудно 




производство стали тонких толщин имеет более высокую себестоимость, так как связано 
повышением расхода металла и рисками получения брака. В России до настоящего 
времени сталь толщиной 0,23 мм практически не применяется при производстве 
сердечников трансформаторов. 
Влияние локальной лазерной обработки электротехнической анизотропной 
стали на величину удельных магнитных потерь. Любая электротехническая сталь с 
ребровой текстурой характеризуется наличием макрозерен (3…30 мм.). Особенностью 
доменной структуры подобной стали является то, что продольный размер 180°-основных 
доменов совпадает с размером зерна. При намагничивании, особенно в области слабых и 
сильных полей, требуется существенная энергия на смещение границ данных доменов. 
Потери энергии (вихретоковую их часть) можно уменьшить путем измельчения доменной 
структуры. 
Один из методов измельчения доменной структуры был разработан в ИФМ УрО 
РАН в 70-х годах прошлого века под руководством Б.К. Соколова [33]. Было предложено 
подвергать готовую ЭАС локальной лазерной обработке (ЛЛО) поперек направления 
прокатки с минимальным повреждением поверхности. Места лазерной обработки за счет 
сверхбыстрого охлаждения являются местами искажения структуры и появления 
замыкающих доменов. При правильном подборе режима обработки удается заметно 
измельчить доменную структуру и добиться снижения электромагнитных потерь. В 
настоящее время функционируют комплексы, позволяющие промышленно производить 
лазерную обработку ЭАС. 
Проведенный статистический анализ на достаточно большом количестве металла 
до и после лазерной обработки показывает, что снижение уровня удельных магнитных 
потерь практически при всех значениях магнитной индукции составляет: для стали 
толщиной 0,30 мм порядка 6%, для толщины 0,27 мм порядка 8% и для стали толщиной 
0,23 мм порядка 10% (рисунок 3.6). 
Одна из проблем, существовавших при внедрении ЛЛО была связана со значимым 
повреждением электроизоляционного покрытия. На сегодняшний момент данные 
проблемы решены за счет оптико-волоконного и итербиевых лазеров с длиной волны  
излучения 1,5 мкн, для которых применяемое электроизоляционное покрытие является 
практически прозрачным. 
К достоинствам ЛЛО следует отнести то, что она не изменяет основного 
технологического цикла, требует сравнительно малых затрат на оборудование, которое 






Рисунок 3.6 Зависимость удельных магнитных потерь от величины магнитной индукции 
 
Единственной минусом ЛЛО на сегодняшний момент является то, что она является 
бесполезной для ЭАС. используемой при изготовлении сердечников, которые 
подвергаются термической обработке (витые магнитопроводы). Любая термическая 
обработка с температурой выше 500°С практически полностью устраняет эффект ЛЛО. 
Влияние покрытия на уровень удельных магнитных потерь. Другой 
возможностью существенного измельчения доменной структуры и соответственно 
снижения уровня удельных магнитных потерь является приложение к материалу 
растягивающих напряжений вдоль направления прокатки, т.е. вдоль 
кристаллографического направления [001]. Растягивающие напряжения в стали создают за 
счет нанесения так называемых электроизоляционных «магнитоактивных» покрытий. 
Материал покрытия, который наносится при приблизительно 830…850°С отличается от 
стали коэффициентом термического расширения (КТР). Соответственно при охлаждении 
сформировавшегося композита в стали создаются растягивающие, а в покрытии – 
сжимающие напряжения.  
На рисунке 3.7 приведены результаты лабораторных экспериментов по влиянию 
растягивающих напряжений на уровень удельных магнитных потерь ЭАС без 
электроизоляционного покрытия. Показана потенциальная возможность для стали с 
практически любым исходным уровнем  удельных магнитных потерь снижать их более 






                             а                                                                            б  
а – результаты испытания серии образцов; б – средние изменения по серии 
Рисунок 3.7 Влияние растягивающих напряжений на уровень удельных магнитных потерь 
ЭАС без электроизоляционного покрытия 
 
В настоящее время при изготовлении ЭАС используется так называемое 
магнитоактивное покрытие, представляющее собой смесь аллюмофосфатов с 
нанодисперсным оксидом кремния SiO, коэффициент термического расширения которого 
составляет порядка 4×10-6 1/К. Соответственно, оцененный уровень остаточных 
напряжений составляет около 6…8%. 
Проведенное лабораторные исследование показало колоссальный потенциал 
данного метода снижения удельных магнитных потерь. Более того в настоящее время 
имеются исследования японских специалистов, в которых показано что примеси в 
качестве фаз внедрения типа оксинитридов позволяют снижать уровень удельных 
магнитных потерь на величину более 15% [33]. Однако применение подобных покрытий 
требует: во первых решения проблем адгезии покрытия к металлу (т.е. покрытие не 
должно отслаиваться); во вторых требует нового оборудования для нанесения покрытия 
(вакуумно-плазменное напыление). Таким образом, данный способ в настоящий момент 
бесперспективен. 
 
3.2. Использование НТМО для получения прутковых полуфабрикатов из титанового 
сплава ВТ16 в высокопрочном состоянии  
 
Максимальный эффект упрочения при НТМО достигается для сплавов титана с 
Кβ~1,1…1,4, при этом не учитывается деформационная нестабильность фаз. В свою 
очередь в двухфазных сплавах с Кβ~1 при деформации могут протекать деформационно-
индуцированные фазовые превращения, которые могут вносить существенные изменения 




фазового состава сплава ВТ16 и его аналогов посвящено много работ [106-109]. При этом 
в большинстве из них исследуется деформация сплава ВТ16, закаленного на 
метастабильную β-фазу [106-107], другая часть направлена на изучение процессов, 
происходящих при деформации сплава, закаленного из β-области на α′′-мартенсит [108]. В 
проекте на базе ранее проведенных исследований предлагается режим НТМО, 
включающий холодную деформацию прокаткой со степенью вытяжки от 9 до 45% сплава 
ВТ16, закаленного от Тз = Тпп-10 °С (850 °С) на α′′-мартенсит, с минимальным 
количеством первичной α-фазы в структуре, что сдерживает рост β-зерна во время 
выдержки при температуре закалки в соответствии с подходом, разработанным в [110]  с 
последующим отпуском  при 500°С, 3 часа.  
Режим отпуска обеспечивает, по данным РСФА,  формирование структуры близкой 
к равновесной. Механические свойства после НТМО представлены на рисунке 3.8. 
Как видно из представленных данных по механическим свойствам (рисунок 3.8) 
после отпуска при 500 °С в течение 3 часов все образцы имеют высокую прочность         
σ0,2 > 1450 МПа, σв > 1500 МПа, при относительно невысокой пластичности δ < 5 %,           























а                                                                        б 
а – прочностные свойства, б – пластические свойства 
Рисунок 3.8 Изменение механических свойств сплава в зависимости от степени вытяжки 
деформированных образцов после отпуска при 500 °С и выдержки 3 часа 
 
Следует отметить, что в этом случае уровень прочностных характеристик образцов 
после отпуска практически не зависит от степени холодной деформации в интервале 
9…31 % и снижается при холодной деформации 45 % по причине разрушения 




образцов после холодной деформации, подвергнутых отпуску,  выше, чем 
непосредственно после закалки. Анализ тонкой структуры состаренного сплава  после 
холодной деформации 16% показал, что распад мартенсита в том и другом случае идет с 
образованием очень дисперсных частиц α” – фазы (рисунок 3.9). 
  
      
а                                                   б 
 
в 
а - светлопольное изображение б – темнопольное изображение в рефлексе (200)α''  
в - микродифракционная картина и схема ее расшифровки сплава; 
Рисунок 3.9 Тонкая структура сплава ВТ16 после холодной деформации на 16 % вытяжку 
и отпуска при 500 °С, выдержке 3 часа 
 
 При этом межфазной границы между выделениями и матрицей не наблюдается и 
присутствует достаточно сильный деформационный контраст. Это свидетельствует о 
сохранении когерентности границ между частицами и матрицей, что вызывает большие 
упругие искажения. Очевидно, что именно выделения высокодисперсной вторичной α – 





Наиболее высокий комплекс свойств в данном случае дает НТМО,  включающая 
закалку от 850°С, холодную деформацию со степенью 16% и отпуск при 500°С в течение 
3-х часов: σ0,2 > 1550 МПа, σв > 1570 МПа, δ > 4 %, ψ > 9 %. Такая обработка может быть 
рекомендована для получения прутковых полуфабрикатов из сплава ВТ16 в 
высокопрочном состоянии.  
Образцы прутковых полуфабрикатов после НТМО из сплава ВТ16 представлены на 
рисунке 3.10. 
 
Рисунок 3.10 Прутки, полученные с использованием НТМО по предлагаемой схеме  из 
сплава ВТ16 
 
3.3. Совершенствование конструкции игл для прессования алюминиевых сплавов 
 
В промышленности получили развитие конструкции игл прессовых установок, 
представляющих собой стержни различных поперечных сечений, закрепляемые в 
иглодержателях [111]. Недостатком известного устройства является невозможность 
поддержания постоянного теплового поля иглы. Действительно, в начале работы пресса 
игла оказывается холодной. Это способствует изменению температурного поля по 
сечению заготовки из-за подстуживания внутренней поверхности иглой может стать 
причиной формирования различного типа структуры (от деформированной до 
рекристаллизованной) в различных сечениях трубы при прессовании и последующем 
охлаждении, в частности с сплаве АМг6, что является неблагоприятным моментом с точки 
зрения формирования стабильного комплекса свойств. По мере прессования полых 




расширения изменяет свои размеры. Вслед за этим изменяются размеры полости 
отпрессованной заготовки, что может вывести их за пределы допуска.  
Этот процесс описан в статье [112], где показано, что при прессовании 
алюминиевых сплавов колебания диаметров полостей на крупных прессованных трубах 
доходят до сотен микрометров.  
Фирмой SUMITOMO METAL IND разработано устройство для прессования полых 
заготовок, описанное в патенте Японии № 10328727 [113]. Устройство по аналогу 
представляет собой сборку инструмента, включающую иглу, располагающуюся в полости 
пуансона, при этом устройство снабжено средством нагрева иглы.  
Средством нагрева иглы является специальное нагревательное устройство в виде 
индукционной печи, которое на тележке устанавливается между контейнером и 
подвижной траверсой пресса. До начала прессования нагревательное устройство 
выдвигается по горизонтали и поднимается по вертикали на ось прессования, в него 
помещается игла и происходит ее быстрый нагрев, после этого установку удаляют с оси 
прессования, применяя ее привод. Одновременно решается задача выравнивания 
температурного поля очага деформации при прессовании. Однако применение установки 
индукционного нагрева не лишено недостатков. Как известно, эффективность 
индукционного нагрева зависит от величины зазора между индуктором и нагреваемым 
объектом. В отличие от прокатки процесс прессования используют для обработки 
давлением большого количества типоразмеров полуфабрикатов. Поэтому существует 
необходимость быстрого перехода от прессования трубных заготовок с одним диаметром 
полости на другие диаметры. Это достигается заменой иглы пресса одного диаметра на 
иглу другого диаметра, и количество таких вариантов замены может доходить до 
нескольких десятков. Однако индуктор специальной нагревательной установки рассчитан 
только на один диаметр, что не позволяет его использовать эффективно для нагрева всего 
количества типоразмеров игл. Таким образом, недостатками прототипа являются 
ограниченные технологические возможности, не позволяющие осуществлять быстрый 
переход от выпуска одного типа продукции на выпуск другого типа продукции.  
Кроме того, при эксплуатации прессовой установки существует необходимость 
подачи на ось прессования элементов, необходимых для работы пресса, в том числе 
смазки, пресс-шайбы, слитка. В связи с этим пространство вокруг пресса уже занято 
вспомогательными устройствами, в результате для размещения специальной 
индукционной установки нагрева иглы не остается места, что вынуждает выполнять 
перекомпоновку приспособлений и рабочих мест. Таким образом, еще одним недостатком 




Игла, описанная в источнике информации [114] выполнена в виде цилиндрического 
стержня с рабочим и опорным торцом. В стержне выполнена продольная полость, 
расположенная со стороны рабочего торца, с закрепленным в полости наконечником. В 
продольной полости расположена с боковым зазором цилиндрическая вставка, 
упирающаяся одним торцом в наконечник, а другим торцом на дно полости, при этом 
цилиндрическая вставка выполнена из материала, коэффициент термического расширения 
которого превышает коэффициент термического расширения материала стержня на 
10..300%. Цилиндрическая вставка может быть выполнена из стали аустенитного класса. 
При повышении температуры вставка удлиняется больше, чем остальные детали, за счет 
чего возникают радиальные сжимающие напряжения, приводящие к деформациям, 
частично компенсирующим температурное расширение иглы.  
Недостатком такого технического решения является недостаточно высокий уровень 
повышения точности размеров. Так, компенсация размеров полости получаемых 
прессованием трубных заготовок улучшается лишь на 31 %. Препятствием для 
дальнейшего повышения точности является отсутствие в технике материалов, 
обладающих необходимым сочетанием коэффициента термического расширения и 
прочности, и поэтому подходящих для решения поставленной задачи.  
Предлагается игла для горячего прессования металлических полых заготовок, которая 
выполнена в виде цилиндрического стержня с рабочим и опорным торцом, при этом в 
стержне выполнена продольная полость. В отличие от прототипа в этой полости 
расположено средство нагрева иглы. Можно отметить, что при размещении средства 
нагрева иглы снаружи тепловой поток направлен как во внутреннюю сторону от 
нагревателя, т.е. в направлении иглы, так и во внешнюю сторону. Первый поток является 
полезным, так как его направление способствует достижению поставленной цели: 
скорейшему нагреву иглы. Второй поток снижает коэффициент полезного действия 
установки, поскольку тепловая мощность рассеивается в окружающее пространство зря, 
поэтому нагреватель целесообразно размещать не снаружи нагреваемого тела, а внутри, 
т.е. в полости. Поэтому эффективность работы устройства оказывается выше. 
Средство нагрева иглы выполняют в виде трубчатого электронагревателя патронного 
типа. В этом случае можно воспользоваться серийно изготавливаемым 
электронагревателем по ТУ 3443-002-36901397-98, а не изготавливать его специальным 
образом. Нагреватели такого типа имеют электрические выводы, размещенные по одну 
сторону от патрона, что позволяет подключать напряжение со стороны рабочего торца 




В другом варианте средство нагрева иглы выполняют в виде трубчатого 
электронагревателя U-образного типа, а полость выполнена в виде двух каналов. В этом 
случае также можно воспользоваться серийно изготавливаемым нагревателем, но уже U-
образного типа. Нагреватели такого типа возможность размещения в полости 
одновременно двух цилиндрических поверхностей, отдающих тепло, что позволяет 
увеличить тепловой поток и уменьшить время подогрева иглы. При этом оба 
электрических вывода оказываются размещенными со стороны рабочего торца иглы при 
ее предварительном нагреве, что позволяет производить оперативное подключение и 
отключение средства нагрева. 
Игла для горячего прессования металлических полых заготовок (рисунок 3.11) 
представляет собой цилиндрический стержень 1 с рабочим торцом 2 и опорным торцом 3, 
в данном случае, выполненным с резьбовой нарезкой, позволяющей присоединять иглу к 
иглодержателю. В стержне 1 выполнена продольная полость 4, расположенная со стороны 
рабочего торца 2. В этой полости расположено средство нагрева иглы, выполненное в 
виде трубчатого электронагревателя патронного типа 5, имеющего электрические выводы, 
закрепленные в изолирующей крепежной арматуре 6. 
Трубчатый электронагреватель патронного типа 5 представляет собой тонкостенную 
оболочку 7 (рисунок 3.12) диаметром D и длиной L, выполненную из нержавеющей стали. 
Внутри оболочки расположен нагревательный элемент, состоящий из керамического 
стержня с намотанной нихромовой проволокой 8, которая изолируется от внутренней 
поверхности оболочки керамикой и электротехническим периклазом, представляющим 
собой спрессованный порошок плавленой окиси магния. Окись магния обладает 
жаростойкостью, хорошей теплопроводностью и высокими электроизоляционными 
свойствами. Для удобства монтажа и эксплуатации трубчатый электронагреватель 
снабжают крепежной арматурой и гибкими выводами 9, которые подсоединены к 













Рисунок 3.12. Схема, поясняющая принцип действия нагревателя 
 
 
Одним из стандартизованных размеров электронагревателей является его внешний 
диаметр D. Так, для электронагревателя ТЭНП-84,0-1,5-16,0/2,20-L-220 диаметром D = 16 
мм и длиной L = 840 мм удается обеспечить выделяемую мощность 2200 Вт.  
При плотности стали =7800 кг/м3, удельной теплоемкости с = 650 Дж/(кг*град) и при 
необходимости нагрева иглы диаметром Dи = 100 мм до температуры t = 300
оС требуется 











W 10 МДж  (3.2) 
При установленной мощности нагревателя ТЭНП-84,0-1,5-16,0/2,20-L-220 N = 2,20 кВт 









= 5680 c = 1,6 ч.                                           (3.3) 
В настоящее время для нагрева такой иглы при помощи конвективного теплообмена от 
тепла контейнера пресса требуется затратить 4 ч, т.е. время нагрева сокращается на 60 %. 
Игла является инструментом пресса и должна выдерживать высокий уровень 
напряжений сжатия и растяжения. Отверстие, выполненное в центре иглы, вызывает 
уменьшение поперечного сечения, при этом площадь сечения иглы с полостью по 

































Пропорционально увеличатся механические напряжения, однако, как видно из расчета, 
это увеличение составляет величину 2 %, т.е. оно не существенно, поэтому игла сохраняет 
работоспособность.  
Устройство работает следующим образом. Перед прессованием стержень 1  (рисунок 
3.11) закрепляют в иглодержателе опорным торцом 3 с использованием резьбовой 
нарезки. В продольную полость 4, расположенная со стороны рабочего торца 2 
располагают средство нагрева иглы, выполненное в виде трубчатого электронагревателя 
патронного типа 5, имеющего электрические выводы 9, закрепленные в изолирующей 
арматуре 6. Выводы подключают в источнику электрического тока. Через тонкостенную 
оболочку 7 (рисунок 3.12) тепло передается от нагретой нихромовой проволоки 8 на 
поверхность полости, а затем рассеивается по телу иглы, вызывая ее нагрев. После 
достижения необходимой температуры отключают источник электрического тока, 
удаляют электронагреватель и осуществляют прессование. В последующих циклах 
прессования температура иглы, как правило, поддерживается за счет теплопередачи от 
горячего металла слитка. 
Игла для горячего прессования металлических полых заготовок может представлять 
собой цилиндрический стержень 1 (рисунок 3.13), с рабочим торцом  и опорным торцом 3, 




Рисунок 3.13 Сборка инструмента с нагревателем U-образного типа 
 
В стержне  выполнена продольная полость. В этой полости расположено средство 




сама полость выполнена в виде двух каналов 10 и 11. В этом случае, поскольку тело 
нагревателя дважды прошло через материал стержня иглы, тепловой поток увеличивается 
примерно в два раза, соответственно уменьшается время подготовки иглы к прессованию. 
Например, электронагреватель U-образного типа ТЭН-280 (рисунок 3.14) имеет мощность 
4 КВт при диаметре 13 мм и напряжении 380 В.  
 
 
Рисунок 3.14 Нагреватель U-образного типа 
 
Сборка инструмента в этом случае осуществляется следующим образом. 
Электронагреватель вставляют в полость со стороны опорного торца стержня и 
закрепляют со стороны рабочего торца, после чего помещают иглу в иглодержатель. 
Последующий порядок работы устройства в этом варианте аналогичен порядку работы по 
первому варианту. Электронагреватель перед прессованием отключают, удаляют 
подводящие провода. но сам электронагреватель из полости не удаляют. Полную разборку 
устройства осуществляют после отсоединения иглы от иглодержателя. 
Для определения работоспособности иглы такой конструкции выполнен расчет 
механических напряжений, возникающих в игле при давлении на ее боковую поверхность 
500 МПа, что является характерным граничным  условием ее работы. На рисунке 3.15 
показано расположение отверстий в игле диаметром 100 мм, диаметре отверстий 14 мм, 
расстоянии между ними 40 мм, а также приведена сетка конечных элементов этого 
расчета. Рассчитанные значения эквивалентных напряжений (МПа) приведены на рис.6. 
Линии сноски показывают области, в которых эти напряжения действуют. Видно, что 
напряжения возрастают от боковой поверхности иглы по отношению к отверстиям, но 
максимальные значения напряжений (около 800 МПа) не превышают допускаемые 
(1200…1400 МПа). Это доказывает работоспособность предлагаемой конструкции. 
По сравнению с аналогом по патенту Японии № 10328727 эффект стабилизации 






                         
а                                                                   б 
Рисунок 3.15  Сетка конечных элементов для выполнения расчета при 
расположении каналов в игле для расположения нагревателя U-образного типа (а) 




При использовании устройства по прототипу имеется возможность повышения 
точности размеров прессуемых полуфабрикатов на 31 %, достижению большей точности 
препятствует невозможность подбора материалов с необходимыми коэффициентами 
термического расширения. Такое ограничение отсутствует в предлагаемом техническом 
решении, поэтому возможно достижение и стабилизация размеров инструмента на 
протяжении всего технологического цикла. Практика использования прессового 
инструмента показывает, что в этом случае колебания температуры могут составить до 
100
оС. Абсолютное изменение диаметра иглы D пропорционально самому диаметру D, 
изменению температуры t и коэффициенту термического расширения  металла, из 
которого она изготовлена. При использовании инструментальной стали с коэффициентом 
термического расширения  = 13*10-6 град-1 
D/D = t = 13*10-6*100= 13*10-4 , что составляет 0,13 %.                           (3.5) 
При отсутствии тепловой компенсации игла нагревается от комнатной 
температуры до 400…500оС. Примем, что температура ее нагрева составляет 450оС. Тогда 
диапазон колебаний размеров  оставит величину   
D/D = t = 13*10-6*450= 58,5*10-4 , что составляет 0,58 %. 
Улучшение показателя точности составит 100*(0,58-0,13)/0,58=78%. Последняя 
величина выше показателя, достигнутого при использовании устройства в соответствии с 









3.4. Рационализация режимов волочения медной проволоки 
 
 Для производства медной проволоки диаметром до 0,196 мм применяются в 
совместной работе линии грубого волочения и среднего волочения. Выполнен анализ 
производства проволоки больших размеров на линии MSM 85 фирмы Niehoff (Германия) 
в процессе волочения без скольжения, совмещенного с непрерывным отжигом, приема и 
упаковки готовой продукции. В таблице 3.2 приведен ряд маршрутов работы машины 
MSM 85. 
 
Таблица 3.2 Маршруты работы машины MSM 85 при производстве проволоки в диапазоне 
диаметров 1,38…2,00 мм 
Технологическая вытяжка при производстве проволоки диаметром d 
 1,500 1,479 1,440 1,415 1,380 1,355 1,325 1,301 1,280 1,260 1,260 1,260 1,260 1,26  d,мм   Допуск Марка 
Номер прохода 
 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 12 13 14      
Диаметры по проходам 
8,00 6,532 5,371 4,476 3,763 3,203 2,752 2,390 2,096 1,852 1,650 1,470  1,394 1,112 1,38 1,37 1,38 ММ,МТ 
8,00 6,532 5,371 4,476 3,763 3,203 2,752 2,390 2,096 1,852 1,650   1,470 1,260 1,46 1,44 1,45 ММ,МТ 
8,00 6,532 5,371 4,476 3,763 3,203 2,752 2,390 2,096 1,852 1,650   1,523 1,174 1,50 1,49 1,51 ММ,МТ 
8,00 6,532 5,371 4,476 3,763 3,203 2,752 2,390 2,096 1,852 1,650   1,523 1,174 1,52 1,50 1,51 ММ,МТ 
8,00 6,532 5,371 4,476 3,763 3,203 2,752 2,390 2,096 1,852    1,650 1,260 1,62 1,62 1,63 ММ,МТ 
8,00 6,532 5,371 4,476 3,763 3,203 2,752 2,390 2,096 1,852    1,650 1,260 1,63 1,62 1,63 ММ,МТ 
8,00 6,532 5,371 4,476 3,763 3,203 2,752 2,390 2,096 1,852    1,650 1,260 1,65 1,63 1,64 ММ,МТ 
8,00 6,532 5,371 4,476 3,763 3,203 2,752 2,390 2,096 1,852    1,746 1,126 1,72 1,72 1,73 ММ,МТ 
8,00 6,532 5,371 4,476 3,763 3,203 2,752 2,390 2,096 1,852    1,746 1,126 1,74 1,73 1,74 ММ,МТ 
8,00 6,532 5,371 4,476 3,763 3,203 2,752 2,390 2,096 1,852    1,780 1,083 1,76 1,76 1,77 ММ,МТ 
8,00 6,532 5,371 4,476 3,763 3,203 2,752 2,390 2,096 1,852    1,780 1,083 1,78 1,76 1,78 ММ,МТ 
8,00 6,532 5,371 4,476 3,763 3,203 2,752 2,390 2,096     1,800 1,356 1,78 1,77 1,79 ММ,МТ 
8,00 6,532 5,371 4,476 3,763 3,203 2,752 2,390 2,072     1,800 1,325 1,78 1,77 1,79 ММ,МТ 
8,00 6,532 5,371 4,476 3,763 3,203 2,752 2,390 2,096     1,818 1,329 1,80 1,79 1,80 ММ,МТ 
8,00 6,532 5,371 4,476 3,763 3,203 2,752 2,390 2,096     1,818 1,329 1,78 1,77 1,79 ММ,МТ 
8,00 6,532 5,371 4,476 3,763 3,203 2,752 2,390 2,096     1,867 1,260    
8,00 6,532 5,371 4,476 3,763 3,203 2,752 2,390 2,250     2,004 1,260    
8,00 6,532 5,371 4,476 3,763 3,203 2,752 2,390 2,250     2,040 1,216 2,00 2,01 2,02 ММ,МТ 
 
Благодаря наличию частотно-регулируемого привода на каждый барабан 




Как видно из таблицы, переходы волочения в маршрутах максимально 
унифицированы. Это создает возможность иметь у производителя ограниченный набор 
волок, что при высокой стоимости алмазного инструмента является немаловажным 
фактором, снижающим себестоимость продукции. 
Проблемные места маршрутов волочения относятся к производству проволоки или 
подтяжки(промежуточной заготовки) диаметрами 1,38; 1,50; 1,52; 1,72; 1,74; 1,76; 1,78; 
2,004; 2,040 мм. Волочение с малыми коэффициентами вытяжек является опасным с 
позиции появления внутренних разрывов в проволоке, поэтому эти маршруты по 
возможности должны быть пересмотрены. 
 Проволока диаметром 0,2 мм производится на машине среднего волочения, для 
которой на машине грубого волочения получают подтяжку диаметром, в основном 
2,00 мм.  
 На рисунке 3.16 построена зависимость диаметра проволоки от номера прохода 
волочения. Понятно, что по ходу волочения диаметр проволоки должен уменьшаться, но 


















Рисунок 3.16  Изменение размера проволоки в маршруте волочения 8 – 2 мм 
 
 На графике видно, что монотонное снижение диаметра нарушается в предчистовом 
проходе, но более наглядно эту ситуацию можно увидеть на графике изменения 
коэффициентов вытяжек (рисунок 3.17). В существующем маршруте волочения 
предчистовой проход сопровождается снижением коэффициента вытяжки до значения 
1,13 при общем изменении его от 1,5 до 1,26. Применение при волочении низких 
коэффициентов вытяжки приводит к провоцированию неоднородности деформации: 
формоизменение локализуется на периферии проволоки, из-за чего в центре возникает 




















Рисунок 3.17  Изменение коэффициентов вытяжки в маршруте волочения 8 – 2 мм 
 
В настоящее время используется маршрут 6,532 - 5,371 - 4,476 - 3,763 - 3,203 - 2,752 
- 2,391 - 2,250 - 2,00 мм. Для улучшения равномерности деформации одно из предложений 
заключается в том, чтобы выровнять обжатия по переходам, для этого подобран новый 
маршрут волочения: 8 - 6,532 - 5,450 - 4,600 - 3,916 - 3,360 - 2,909 - 2,550 - 2,250 - 2,00.  
Недостатком такого решения является необходимость закупки нового комплекта 
волок и пересмотр унифицированных маршрутов волочения. Поэтому более 
рациональным является пересмотр диаметра проволоки, используемой в качестве 
подтяжки для стана среднего волочения.  
Ниже приведены графики коэффициента вытяжки по проходам при производстве 
проволоки – подтяжки диаметром 1,80 мм по маршруту: 8,00 - 6,532 - 5,371 - 4,476 - 3,763 


















Как видно из графиков, коэффициент вытяжки не уменьшается менее 1,3, что 
должно приводить к более равномерному распределению деформации по сечению 
проволоки и отсутствию дефектов по типу макропоры. Измененный маршрут был 
рекомендован к внедрению, предприятие накапливает статистический материал для 
оценки эффективности. 
 
3.5. Вывод по разделу 
В ходе проделанной работы установлены пути адаптации и оптимизации 
разрабатываемых технологических процессов для конкретных видов продукции, а 
именно: 
- для снижения удельных магнитных потерь в листовой электротехнической анизотропной 
стали; 
- для получения прутковых полуфабрикатов из двухфазного титанового сплава в 
высокопрочном состоянии за счет применения разработанного режима НТМО; 
- для повышения точности прессованных полуфабрикатов из алюминиевых сплавов за 
счет совершенствования конструкции игл;  
- для более равномерного распределения деформации по сечению и подавления 






4. Разработка программы внедрения результатов НИР в образовательный процесс 
 В соответствии с поставленной в работе целью была разработана: 
Программа по внедрению результатов НИР в образовательный процесс. 
 Цель программы: обеспечивать подготовку и закрепление в сфере науки и 
образования научных и научно-педагогических кадров, формирование эффективных и 
жизнеспособных научных коллективов в областях физики конденсированных сред, 
физического материаловедения, связанных с изучаемой в работе проблемой исследования 
взаимосвязи текстурного состояния со структурой и комплексом свойств в металлических 
материалах с различным типом кристаллической решетки. 
Назначение: в связи с тем, что работа проводилась в вузе, то образовательный 
процесс в этом случае имеет несколько стадий, а именно подготовка  инженерных кадров 
проводится либо по одноуровневой системе специалитета с 5-6-летним сроком обучения 
или по двухуровневой системе бакалавр (4-года обучения) – магистр (2 года обучения), а 
так же последующая подготовка кадров высшей квалификации в аспирантуре и 
докторантуре; и выбранное направление исследований находится в сфере физики 
конденсированных сред и физического материаловедения то и предлагаемая программа 
связана с  данными сферами и  предназначена: 
-  для студентов, обучающихся по одноуровневой системе по специальности «Физика 
металлов»,  
- для бакалавров и магистров, обучающихся по двухуровневой системе по направлению 
«Материаловедение и технологии материалов», «Металлургия»; 
- для аспирантов и докторантов, защищающихся по специальностям «Металловедение и 
термическая обработка металлов и сплавов»; «Материаловедение (по отраслям)», 
«Обработка металлов давлением», «Литейное производство». 
Основное содержание программы. 
1. Разработка учебных планов подготовки бакалавров, магистров, аспирантов с 
включением новых курсов, использующих результаты НИР 
В период выполнения темы исполнители НИР участвовали в разработке  




физики металлов», «Обработка металлов давлением» Института материаловедения и 
металлургии УрФУ: 
Направление подготовки 150100 Материаловедение и технологии материалов 
Профили бакалавриата: 
- Физическое материаловедение;  
- Материаловедение и технология новых материалов  
Магистерские программы: 
- Материаловедение, технология получения и обработки металлических материалов со 
специальными свойствами;  
- Материаловедение, технологии получения и обработки цветных сплавов;  
- Металлофизика высокопрочных сплавов  
Направление подготовки 150400 – Металлургия. 
Профили бакалавриата: 
- Металловедение и термическая обработка металлов;  
- Обработка металлов давлением 
Магистерские программы: 
- Металловедение высокопрочных и функциональных материалов;  
- Прогрессивные методы обработки металлов и сплавов давлением  
Аспирантура 
Специальность 05.16.01 Металловедение и термическая обработка металлов и 
сплавов 
Специальность 05.16.05 Обработка металлов давлением 
 
2. Разработка и корректировка рабочих программ курсов, отражающих 
результаты НИР, для  подготовки бакалавров, магистров, аспирантов  
В период  выполнения проекта  исполнителями НИР разработаны / 
скорректированы следующие рабочие программ курсов, отражающих результаты НИР: 
- «Физическое материаловедение» в учебном плане направления подготовки 
бакалавров 150100 Материаловедение и технологии материалов по профилю «Физическое 
материаловедение»; 
- «Современные конструкционные и функциональные материалы» в учебном плане 
направления подготовки бакалавров 150100 – «Материаловедение и технологии 




- «Спецстали и сплавы» в учебном плане направления подготовки бакалавров 
150400 – «Металлургия» по профилю  Металловедение и термическая обработка 
металлов; 
- «Физико-механические свойства металлов и сплавов», «Технология пластической 
обработки специальных сплавов» в учебном плане направления подготовки бакалавров 
150400 – «Металлургия» по профилю «Обработка металлов давлением»; 
- «Металлофизика сплавов со специальными свойствами» в учебном плане 
направления подготовки 150400 – «Металлургия» по магистерской программе 
«Металловедение высокопрочных и функциональных материалов»; 
- «Термомеханическая обработка черных металлов», «Термомеханическая 
обработка цветных металлов и сплавов», «Методы и техника исследования структуры и 
свойств черных металлов и сплавов», «Методы и техника исследования структуры и 
свойств цветных металлов и сплавов» в учебном плане направления подготовки 150400 – 
«Металлургия» по магистерской программе  «Прогрессивные методы обработки металлов 
и сплавов давлением»; 
- «Специальные сплавы цветных металлов» в учебном плане направления 
подготовки 150100 – «Материаловедение и технологии материалов» по магистерской 
программе «Материаловедение, технологии получения и обработки цветных сплавов»; 
 - «Механика пористых и анизотропных сред» в учебном плане аспирантуры по 
специальности 05.16.05 – «Обработка металлов давлением»; 
- «Металловедение и прогрессивные методы термической обработки цветных 
металлов и сплавов», «Эволюция структуры материалов при деформации и 
рекристаллизации» в учебном плане аспирантуры по специальности 05.16.01 – 
«Металловедение и термическая обработка металлов и сплавов». 
 
3. Подготовка учебных и учебно-методических пособий, включающих 
результаты НИР, по специальным курсам 
 
Исполнителями НИР изданы и подготовлены следующие учебные и учебно-
методические  пособия в период выполнения НИР: 
- Логинов Ю.Н., В.В.Котов – Метод конечных элементов в описании напряженно-




учебное пособие для студентов всех форм обучения направления «Металлургия», в том 
числе для  использования в рамках дисциплины «Технология пластической деформации 
специальных сплавов»; 
- Илларионов А.Г., Попов А.А., Демаков С.Л., Гриб С.В. Функциональные свойства 
титановых сплавов. Екатеринбург, УрФУ, 2010, 91 с. – учебное пособие для студентов 
всех форм обучения направлений 150100 «Металлургия», 150600 Материаловедение и 
технология новых материалов и специальности 150702 – Физика металлов 
- Мысик Р.К., Логинов Ю.Н., Сулицин А.В., Брусницын С.В. Производство литых 
заготовок из деформируемых алюминиевых и медных сплавов. Екатеринбург, УрФУ, 
2011,  414 с. учебное пособие для студентов вузов, обучающихся по направлению 
«Металлургия» 
- Юровских А.С., Корниенко О.Ю., Беликов С.В. Устройство и принцип работы 
просвечивающего электронного микроскопа. Екатеринбург. УрФУ, 2011, 51 с. -  учебное – 
методическое  пособие предназначено для студентов вузов, обучающихся по 
направлениям 150100 «Металлургия», 150600 Материаловедение и технология новых 
материалов и специальности 150702 – Физика металлов 
- М. Л. Лобанов, А. С. Юровских, Н. И. Кардонина, Г.М. Русаков. Методы исследования 
текстур в материалах : учебно-методическое пособие: Екатеринбург: УрФУ, 2012. 109 с. 
(находится в редакционном-издательском отделе УрФУ). Предназначено для студентов 
вузов, обучающихся по направлениям 150100 – Металлургия, 150600 – Материаловедение 
и технология новых материалов и специальности 150702 – Физика металлов. В учебном 
пособии систематизированы методы определения текстуры с точки зрения 
целесообразности их применения к конкретным задачам исследования, описаны 
современные математические методы описания текстуры, произведено их сравнение. 
 
4. Проведение производственных практик на предприятиях, связанных с 
проведением НИР 
В 2010-2012 годах проведены производственные практики на ОАО «ВИЗ-Сталь» 
под руководством исполнителя НИР проф., д.т.н. Лобанова М.Л. по ознакомлению с 
технологическими процессами производства анизотропной электротехнической стали с 




текстурным и структурным состоянием материала на базе результатов НИР. На основе 
обобщенных в работе материалов и полученных результатов на ООО «ВИЗ-Сталь» (Верх-Исеткий 
металлургический завод) в процессе обучения практикантов, молодых специалистов и для 
повышения квалификации инженерно-технического персонала предприятия по специально 
разработанной программе ежегодно читается курс лекций «Электротехническая анизотропная 
сталь: свойства, структура, технологии производства».   
В период реализации проекта на ООО «ВИЗ-Сталь» проходили летную практику и 
соответственно проходили обучение по специально разработанному курсу студенты 
Института материаловедения и металлургии УрФУ:  
-2010 г. (5 чел.): 
М.С. Артеменко, Мт-37073; 
А.С. Ахмадеева, Мт-37073; 
М.А. Корнилов, Мт-37073; 
C.В. Дэви, Мт-37064; 
Е.И. Черепанова, Мт-46073. 
- 2011 г. (6 чел.): 
А.А. Кузьмин, Мт-38073; 
А.А. Куклина, Мт-38073; 
Т.С. Леднева, Мт-38073; 
Е.С. Мельчаев, Мт-38073; 
К.А. Шитикова, Мт-38073; 
С.С. Федоров, Мт-38072. 
- 2012 г. (6 чел.): 
Д.А. Воробьев, Мт-390701; 
С.В. Данилов, Мт-390703; 
А.В. Котельников, Мт-390703; 
И.И. Макарова, Мт-390703; 
А.Э. Свирид, Мт-390702; 
С.С. Федоров, Мт-48072. 
 
Под руководством профессора, д.т.н. Логинова Ю.Н. организована преддипломная 
практика для студентов очного обучения с инженерной подготовкой в период выполнения 








Таблица 4.1 Темы предддипломных практик студентов и базовых предприятий  
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Проект цеха для производства листовых 










деформированного состояния при 
прессовании альфа-титановых сплавов на 







5. Подготовка студентами, бакалаврами, аспирантами, докторантами 
квалификационных, дипломных работ, магистерских, кандидатских и докторских 
диссертаций, связанных с тематикой работы 
 
Результаты проделанной работы по теме использованы студентами, бакалаврами, 
аспирантами, докторантами при подготовке следующих работ и диссертаций: 
- докторант Лобанов Михаил Львович – диссертация на соискание ученой степени 
доктора технических наук на тему: «Управление структурой и текстурой 
электротехнической анизотропной стали с нитридным ингибированием» Екатеринбург, 
2010 г. Защищена 18 июня 2010 года  на диссертационном совете Д 212.285.04 в ГОУ 
ВПО «УГТУ-УПИ имени первого Президента России Б.Н.Ельцина»; 
- аспирант Голоднов Антон Игоревич – диссертация на соискание ученой степени 
кандидата технических наук на тему: «Влияние вибрации на формирование 




26 марта 2010 года  на диссертационном совете Д 212.285.05 в ГОУ ВПО «УГТУ-УПИ 
имени первого Президента России Б.Н.Ельцина»;  
- аспирант Смирнов Сергей Леонидович – диссертация на соискание ученой степени 
кандидата технических наук на тему: «Формирование структуры и свойств 
непрерывнолитой заготовки из меди в условиях интенсивного внешнего охлаждения» 
Екатеринбург, 2010 г. Защищена 28 мая 2010 года  на диссертационном совете                    
Д 212.285.05 в ГОУ ВПО «УГТУ-УПИ имени первого Президента России Б.Н.Ельцина»;  
- аспирант Водолазский Федор Валерьевич – диссертация на соискание ученой степени 
кандидата технических наук на тему: «Формирование структуры, текстуры и свойств при 
прокатке высоколегированных титановых сплавов на основе фазы и интерметаллида 
Ti2AlNb» Екатеринбург, 2010 г. Защита состоялась 10 декабря 2010 года  на заседании 
диссертационного совета Д 212.285.04 в ФГАОУ ВПО «УрФУ имени первого Президента 
России Б.Н.Ельцина»; 
- аспирант Дегтярева Ольга Федоровна – диссертация на соискание ученой степени 
кандидата технических наук на тему: Силовое и тепловое взаимодействие игл и 
деформируемого материала при прессовании трубных заготовок из алюминиевых 
сплавов», Екатеринбург, 2011г. Защита состоялась 27 мая 2011 года  на заседании 
диссертационного совета Д 212.285.04 в ФГАОУ ВПО «УрФУ имени первого Президента 
России Б.Н.Ельцина»; 
- магистрант группы Мт-28705 Клюева Светлана Юрьевна магистерская диссертация по 
направлению 150600 – Материаловедение  и технология новых материалов - 
«Формирование структуры, текстуры и свойств в медных полуфабрикатах, используемых 
для получения электротехнической проволоки», руководитель   доц., к.т.н.  Илларионов 
А.Г., защита в 2010 г. 
- магистрант группы Мт-28705 Малышкина Александра Владимировна магистерская 
диссертация по направлению 150600 – Материаловедение  и технология новых 
материалов – «Текстурная наследственность при деформации и рекристаллизации 
монокристаллов (110)[001] сплава Fe-3%Si-0,5%Cu», руководитель   доц., к.ф-м.н.  
Лобанов М.Л., защита в 2010 г. 
- магистрант группы Мт-29705 Иванова Мария Александровна магистерская диссертация 
по направлению 150600 – Материаловедение  и технология новых материалов – 
«Изучение процессов структурообразования, формирования текстуры в медных 
полуфабрикатах электротехнического назначения», руководитель доц., к.т.н.           




- магистрант группы Мт-290706 Сытьков Максим Александрович - магистерская 
диссертация по направлению 150100 «Металлургия» - «Исследование изменений 
структурного и фазового состава лопатки из сплава ВТ8М в технологическом цикле 
производства»,  руководитель доц., к.т.н.  Демаков С.Л., защита в 2011 г. 
- магистрант группы Мт-200706 Пагина Александра Андреевна - магистерская 
диссертация по направлению 150600 «Материаловедение и технология новых 
материалов» - «Исследование структуры и свойств крупногабаритных полуфабрикатов из 
сплава VST5553 в термоупрочненном состоянии», руководитель доц., к.т.н.  Илларионов 
А.Г., защита в 2012 г. 
- студентка группы Мт-55073 Рожина Елена Владимировна – дипломная работа по 
специальности 150601 «Материаловедение и технология новых материалов» 
«Моделирование переориентации кристаллической решётки монокристаллов Fe-3%Si в 
процессе холодной прокатки» ,  руководитель   доц., к.ф-м.н.  Лобанов М.Л., защита в 
2010 г. 
- студент группы Мт-55082 Осминин Александр Сергеевич дипломная работа по 
специальности «Обработка металлов давлением» «Цех для производства медной 
проволоки диаметром 200 мкм», руководитель   проф., д.т.н.  Логинов Ю.Н., защита в 
2010 г.; 
- студент группы Мт-55082 Шалаева Мария Сергеевна дипломная работа по 
специальности «Обработка металлов давлением» «Рационализация маршрутов бухтового 
волочения медных капиллярных труб», руководитель   проф., д.т.н.  Логинов Ю.Н., 
защита в 2010 г.; 
- студент группы Мт-56082 Дедюхин Дмитрий Владимирович дипломная работа по 
специальности «Обработка металлов давлением» «Изучение влияния условий деформации 
на формирование свойств алюминиево-магниевых сплавов», руководитель   проф., д.т.н.  
Логинов Ю.Н., защита в 2011 г.; 
- студент группы Мт-56082 Ершов Александр Алексеевич - дипломная работа по 
специальности  «Обработка металлов давлением» «Исследование влияния напряженно-
деформированного состояния при прессовании альфа-титановых сплавов на 
формирование анизотропии свойств изделий», руководитель   проф., д.т.н.  Логинов Ю.Н., 
защита в 2011 г. 
- студент группы Мт--57082  Елисеева Евгения Викторовна - дипломная работа по 
специальности  «Обработка металлов давлением» - «Проект цеха для производства 
листовых полуфабрикатов из сплавов системы «алюминий-магний», руководитель   проф., 




-бакалавр группы Мт- 47071 Федосеева Валентина Александровна – квалификационная 
работа по направлению 150100 «Металлургия» - «Влияние режимов обработки на 
формирование структуры и свойств в трубных полуфабрикатах из сплава АМг6», 
руководитель   доц., к.т.н.  Илларионов А.Г., защита в 2011 г. 
 
Заключение по разделу  
Разработана и опробована программа по внедрению результатов НИР в 
образовательный процесс, включающая следующие разделы: 
- разработка учебных планов подготовки специалистов, бакалавров, магистров, 
аспирантов с включением новых курсов; 
- разработка и корректировка рабочих программ курсов, отражающих результаты НИР, 
для  подготовки специалистов, бакалавров, магистров, аспирантов;  
- подготовка учебных и учебно-методических пособий, включающих результаты НИР, по 
специальным курсам; 
- проведение производственных практик на предприятиях, связанных с проведением НИР; 
- подготовка студентами, бакалаврами, аспирантами, докторантами квалификационных, 






5. Разработка технического задания на опытно-конструкторские работы по 
результатам исследования (Техническое задание на разработку установки для 
локальной плазменной обработки холоднокатаных рулонов электротехнической 
анизотропной стали или сплавов на основе титана) 
 
Введение 
Настоящее техническое задание является основой для разработки установки для 
локальной плазменной обработки (ЛПО) холоднокатаных рулонов электротехнической 
анизотропной стали (ЭАС) или сплавов на основе титана для российских предприятий 
черной или цветной металлургии.  
ЭАС служит материалом для изготовления магнитопроводов (сердечников) 
различного рода преобразующих электроэнергию устройств (трансформаторов). Основная 
качественная характеристика ЭАС – уровень удельных магнитных потерь (энергия 
которая затрачивается на перемагничивание материала сердечника при прохождении 
через него переменного магнитного потока). Магнитные потери складываются из 
гистерезисной и вихретоковой составляющих, последняя из которых может составлять до 
~ 70 % от величины потерь в целом. Одним из наиболее эффективных способов снижения  
вихретоковой составляющей магнитных потерь в готовой продукции является 
искусственное измельчение магнитных доменов в ЭАС, за счет создания структурных 
барьеров. Для этого применяют локальную лазерную обработку полосы, прошедшей 
полный технологический цикл, что позволяет снизить общий уровень удельных 
магнитных потерь в ЭАС в среднем на 10-12 % [115]. Недостатком локальной лазерной 
обработки является термическая нестабильность структурных барьеров, что не позволяет 
использовать ЭАС для магнитопроводов, подвергающихся термической обработки.  
Основное достоинство сплавов на основе титана – высокая удельная прочность, что 
делает их основным материалом при производстве облегченных металлических 
конструкций. Однако повышение прочности за счет деформационных воздействий и/или 
за счет создания многофазных структур приводит к существенному понижению 
пластичности материала  и, соответственно, к снижению долговечности конструкции 
подвергаемой периодическим ударным воздействиям. Более перспективным  
представляется использование композиционных материалов на основе сплавов титана, 
сочетающих  одновременно высокие прочностные и пластические свойства. 
ЛПО, заключающаяся в обработке поверхности деформированного изделия узким 
сфокусированным ионным лучом с определенным заданным рисунком, позволяет 




при этом периодический структурно-текстурный контраст [116]. В локальных областях в 
зависимости от удельной энергии ионных лучей, отражающей способности поверхности, 
теплопроводности материала могут реализовываться процессы первичной 
рекристаллизации, нормального роста зерен, фазовых превращений (для сплавов 
обладающих полиморфизмом) и даже локального плавления. Структурно-текстурные 
особенности локальных зон сохраняются в процессе охлаждения после ЛПО, поскольку 
оно происходит со сверхвысокими скоростями (~ 104 град/с), т.е. реализуется закалка 
высокотемпературного состояния за счет высокой теплопроводности окружающего 
локальную область металлического материала.   Структурно-текстурный контраст между 
необработанными и обработанными ЛПО областями наследуется при последующих 
деформационных или термических обработках материала [115, 116]. Последнее позволяет 
создать в ЭАС при реализации процесса вторичной рекристаллизации периодическую 
зеренную структуру, границы кристаллитов в которой выполняют роль структурных 
барьеров измельчающих магнитные домены и, соответственно, улучшающих 
функциональные свойства материала (снижение удельных магнитных потерь). 
Преимущество подобной структуры, получаемой за счет ЛПО по сравнению с барьерами, 
производимыми локальной лазерной обработкой, состоит в ее практически абсолютной 
термической стабильности. 
Для сплавов на основе титана ЛПО позволяет создавать естественные 
композиционные материалы на макро уровне, обладающие уникальным сочетание 
прочностных и пластических свойств. 
Еще одним преимуществом ЛПО является возможность воздействия на структуру 
материала за счет микролегирования поверхности различными элементами (N, H, O, Al и 
др. за счет использования различного химического состава плазмы).  Для ЭАС нитридного 
варианта производства (нитридного варианта ингибирования) поверхностное 
микролегирование азотом позволяет заменить достаточно трудоемкую операцию химико-
термической обработки (азотирования), проводимую в атмосфере содержащей аммиак 
(NH3) – химически опасное для человека вещество. Для титановых сплавов 
микролегирование позволяет усилить структурно-текстурный контраст, необходимый для 
создания естественных композиционных материалов, за счет воздействия на температуру 
полиморфного превращения и формирования новых фаз в локальных зонах подвергнутых 









Аналогов установки для ЛПО холоднодеформированных сталей и сплавов в 
российской металлургии не существует. ЛПО реализована на японском предприятии JFI 
(Kawasaki) для создания термостабильных барьеров (за счет испарения части материала) в 
структуре практически готовой отожженной ЭАС (до нанесения электроизоляционного 
покрытия) с целью измельчения магнитных доменов и, соответственно, снижения 
удельных магнитных потерь [117]. 
 
Исходные данные для обрабатываемых материалов 
 
ЛПО подвергаются холоднокатаные листы (рулоны) ЭАС или титановых сплавов. 
Предполагается разработка двух типов установок для ЛПО: лабораторная и 
промышленная.  
Лабораторная установка предназначена проведения научно-исследовательских 
работ и разработки оптимальных режимов обработки материалов в промышленных 
условиях.   
Образцы для лабораторной установки должны представлять листы 
холоднокатаного материала, размеры которых обеспечивают возможность проведения 
контроля (измерений) функциональных физико-механических свойств материалов: 
магнитных свойств для ЭАС и механических свойств для титановых сплавов. 
Возможные размеры образцов:  
толщина – 0,1…1 мм; 
ширина – 30…500 мм; 
длина – 300…500 мм. 
Промышленная установка разрабатывается под конкретное промышленное 
предприятие. Предполагается ее расположить на агрегате подготовки (продольной и 
поперечной порезки) рулонного материала. При разработке установки необходимо 
учитывать: ширину полосы, толщину полосы, внутренний и внешний (наружный) 
диаметры рулона, максимальную массу рулона, максимально возможную 
телескопичность рулона, возможное максимальное выступание отдельных витков, 
плоскостность полосы, а также механические свойства (предел текучести и временное 
сопротивление разрыву) конкретного материала предназначенного для обработки. Должен 




зависимости от необходимой производительности агрегата должна быть определена 
максимальная скорость транспортировки полос при обработке. 
 
Основные технические требования к установке ЛПО и системе 
позиционирования установки 
 
Состав  установки ЛПО: 
- блок ионного излучения с системами сканирования, оптического сведения и 
фокусировки пучков, слежения за положением поверхности полосы; 
- источники питания; 
- системы охлаждения; 
- при необходимости, системы откачки продуктов испарения; 
- системы управления ионными излучателями и согласования с параметрами агрегата 
обработки полосы; 
- системы контроля основных эксплуатационных параметров; 
- системы блокировок;  
- системы позиционирования полосы (листа) в зоне ионного воздействия. 
 
Основные требования к плазменным  излучателям (плазмотронам): 
Блок ионного излучения должен содержать минимально достаточное количеств 
излучателей (игольчатых плазматронов) для выполнения настоящих требований. 
Допускается построение блока ионного излучения по принципу параллельного включения 
нескольких плазматронов, каждый из которых обеспечивает обработку листа (полосы) 
такой ширины, чтобы в сумме охватывалась ширина обрабатываемого материала. 
Установка ЛПО должна обеспечивать следующие параметры процесса обработки: 
- удельный энерговклад должен обеспечивать необходимый разогрев материала: 
предположительно находится в диапазоне 0,2-10,0 Дж/см2. 
- нанесение необходимого геометрического рисунка, в простейшем случае сетку рядов 
параллельных «дорожек» шириной от 20 до 1000 мкм перпендикулярно и параллельно 
направлению транспортировки листа (полосы), состоящих из отдельных пятен 
воздействия ионного излучения. 
- длина «дорожек» равна ширине обрабатываемого листа (полосы), либо кратна ширине с 
коэффициентом кратности равным количеству используемых ионных излучателей; 
- возможность изменять расстояние между «дорожками» от 1 до 10 мм, между пятнами 




- пространственно–энергетическую идентичность отдельных пятен воздействия по всей 
поверхности обрабатываемого листа (полосы) при выбранных параметрах обработки. 
 
Основные требования к системе управления модулем плазматронов 
 
1) Система управления включает в себя управляющую ЭВМ источниками питания, 
охлаждения и развёрткой излучения лазерных установок. 
2) Система управления должна обеспечивать согласованную работу излучателей и 
системы развертки излучения с электроприводом агрегата обработки полосы при 
включении, выключении или изменении режима работы агрегата 
3) Система управления должна обеспечивать контроль и регулирование следующих 
основных параметров плазменной обработки: 
- средней мощности излучения; 
- частоты следования и длительности импульсов излучения в случае импульсного или 
модулированного режимов; 
- фокусного расстояния ионных лучей; 
- режима работы систем развертки (скорости сканирования лучей, изменение ширины 
развертки); 
- температуры охлаждающей жидкости во внешнем и внутреннем контурах; 
- расхода охлаждающей жидкости; 
- давление охлаждающей жидкости во внешнем и внутреннем контурах. 
4) Необходимо предусмотреть возможность изменения технологических 
параметров ионного излучения в зависимости от обрабатываемого материала и решаемых 
задач.  
5) Система управления должна обеспечивать удобство наблюдения параметров 
обработки и управления установкой. Система должна быть снабжена блокировочными 
устройствами защиты составляющих модуля плазматронов в случае нарушения 
электроснабжения и выхода из строя различных ее составляющих. В системе должна быть 
обеспечена диагностика основных электронных параметров установки (самодиагностика 
электрических узлов) с выводом информации на монитор. 
 
Основные требования к системам позиционирования 
 
1) Система позиционирования под ионную обработку предназначена для заправки, 




размещения элементов приема, преобразования, сведения и фокусировки ионного 
излучения в зоне обработки. 
2) Система позиционирования должна обеспечивать: 
- стабилизацию положения обрабатываемой поверхности или фокуса излучения в зоне 
обработки с отклонением не более  0,5 мм вдоль оси излучения; 
- согласование скорости перемещения полосы со скоростью ее транспортировки 
агрегатом; 
- подведение сфокусированного излучения непосредственно к участкам обработки; 
- возможность обработки всей ширины материала; 
- защиту элементов оптического тракта от механического повреждения.   
 
Основные требования к установке ЛПО в целом 
 
Конструкция установки ЛПО должна предусматривать и обеспечивать: 
возможность удобной наладки, юстировки и замены плазмотронов и элементов 
комплекса; 
- удобную замену и ремонт блоков питания и охлаждения, а также смену охлаждающей 
жидкости внутреннего охлаждающего контура. 
- защиту плазматронов от механических повреждений и пыли с помощью защитных 
кожухов и создания избыточного давления воздуха внутри блока излучателей; 
- защиту обслуживающего персонала от излучения; 
- требования техники безопасности и правила работы с установками с ионным 
излучением; 
- безопасное проведение сервисного обслуживания отдельных модулей во время  работы 
установки. 
Установка ЛПО должна состоять из стандартных компонентов, доступных в 
России или других странах мира. 
 
Требования по экологии 
 
1) Разрабатываемое оборудование должно соответствовать требованиям 





2) По радиационной безопасности: используемые приборы должны быть 





В процессе разработки лабораторной или промышленной установки также должна 
быть разработана следующая документация: 
-  технический проект разрабатываемого оборудования (Basic Engineering); 
- техническая документация на оборудование; 
- программное обеспечение; 
- руководства по обслуживанию; 
- детальный список запасных частей первой необходимости;   
- технологическая инструкция; 
- инструкции по монтажу, обслуживанию и ремонту оборудования. 
 
Требования к системам автоматизации 
 
 1) Разрабатываемые средства автоматизации должны иметь программно – 
технический интерфейс, для реализации информационного обмена (и/или управления) с 
ПЭВМ смежного/более высокого уровня. 
2) Должна быть предусмотрена возможность  подключения к сети ETHERNET по 
протоколу TCP/IP. 
    3) Программно-технические средства должны удовлетворять требованиям  
ГОСТ 24.104-85. 
Вывод по разделу 
 
 Предложено техническое задание на разработку установки для локальной 
плазменной обработки холоднокатаных рулонов электротехнической анизотропной стали 






В результате проделанной работы в целях  реализации проблемно-
ориентированных научных исследований по госконтракту от 22 марта 2010 г.                     
№ 02.740.11.0537 «Исследование взаимосвязи текстурного состояния со структурой и 
комплексом свойств в металлических материалах с различным типом кристаллической 
решетки» на 6-м этапе «Оптимизация режимов обработки исследованных сплавов, 
направленная на повышение комплекса их физико-механических свойств,  поиск 
перспективных областей применения»  можно заключить следующее. 
1. Осуществлено обобщение результатов работы, позволившее дать 
положительную оценку полноты решения задач и отметить высокую эффективность 
полученных результатов по совершенствованию существующих (за счет предложенных 
технических решений) и разработке новых технологий получения 
анизотропных/изотропных полуфабрикатов и изделий из электротехнической 
анизотропной стали, титановых сплавов на основе -фазы с повышенным комплексом 
свойств, в сравнении с современным научно-техническим уровнем. Получены новые 
знания в области металловедения, касающиеся явления текстурного торможения 
рекристаллизации, кинетики рекристаллизации и деформационно-индуцированных 
фазовых переходов, формирования текстурного состояния в полуфабрикатах из сплавов 
железа, титана, алюминия и меди на основе ОЦК, ГПУ и ГЦК -решеток в ходе термо-
деформационной обработок. В соответствии с техническим заданием разработаны:  
- модель образования полос сдвига в кристаллах ориентировки {111}<112> при холодной 
прокатке технического сплава Fe-3%Si,  описывающая механизм формирования полосы 
сдвига и ее тонкой структуры; 
- модель, описывающая механизм текстурного торможения рекристаллизации в сплавах с 
кубической решеткой на примере титановых сплавов  на основе ОЦК-решетки; 
- методика определения параметров Кернса (обобщенная характеристика текстуры) по 
измерению микротвердости для титановых полуфабрикатов на основе фазы с ГПУ-
решеткой; 
- технология получения изотропных листовых полуфабрикатов из титанового сплава ТС6 
с разницей механических свойств по направлениям не выше 3% (в термоупрочненном 
состоянии); 





- техническое решение по оптимизации условий прессования для получения эффекта 
структурного упрочнения в алюминиевых сплавах в производственных условиях; 
- техническое решение по получению медной проволоки, обеспечивающее уменьшение 
обрывности при волочении. 
2. Проведена оценка возможности создания конкурентоспособной продукции и 
услуг и показано, что: 
- имеются технологические возможности повышения остроты текстуры (110)[001] и 
производства ЭАС с максимальным уровнем функциональных свойств и их анализ 
позволил предложить три варианта новых технологий изготовления электротехнических 
анизотропных сталей по нитридному варианту с улучшенными магнитными свойствами; 
опробование одного из них позволило получить образцы  высокопроницаемой 
электротехнической анизотропной стали с заявленными в  ТЗ магнитными 
характеристиками – (В800 ≥ 1,90 Тл, P1.7/50 ≤ 1,00 Вт/кг), соответствующими мировому 
уровню; 
- есть патентоспособный способ получения трубы из металлов с гексагональной 
плотноупаковованной решеткой, например, из альфа-титана, с регламентированным 
текстурованным состоянием по длине окружности трубы, имеющим конкурентные 
преимущества по сравнению с ранее предлагаемыми способами; 
- разработана защищенная патентом  конструкция матрицы для многоканального 
прессования алюминиевых сплавов, позволяющая снизить уровень механических 
напряжений в прессовом инструменте и уменьшить опасность выхода его из строя, что 
дает ему конкурентные преимущества перед ранее разработанными конструкциями для 
многоканального прессования алюминиевых сплавов, в частности системы Al-Mg. 
- разработан способ определения температуры рекристаллизации, в частности медной 
проволоки, методами динамического механического анализа, обладающий мировой 
новизной и патентноспособностью. 
3. Установлены пути адаптации и оптимизации разрабатываемых технологических 
процессов для конкретных видов продукции, а именно: 
- для снижения удельных магнитных потерь в листовой электротехнической анизотропной 
стали; 
- для получения прутковых полуфабрикатов из двухфазного титанового сплава ВТ16  в 
высокопрочном состоянии с заявленными в ТЗ показателями предела текучести выше 
1400 МПа за счет применения разработанного режима НТМО; 
- для повышения точности прессованных полуфабрикатов из алюминиевых сплавов за 




- для более равномерного распределения деформации по сечению и подавления 
образования дефектов по типу макропоры в медной проволоке за счет рационализации 
режимов волочения. 
4. Разработана и опробована программа по внедрению результатов НИР в 
образовательный процесс, включающая следующие разделы: 
- разработка учебных планов подготовки специалистов, бакалавров, магистров, 
аспирантов с включением новых курсов; 
- разработка и корректировка рабочих программ курсов, отражающих результаты НИР, 
для  подготовки специалистов, бакалавров, магистров, аспирантов;  
- подготовка и издание учебных и учебно-методических пособий, включающих 
результаты НИР, по специальным курсам; 
- проведение производственных практик на предприятиях, связанных с проведением НИР; 
- подготовка студентами, бакалаврами, аспирантами, докторантами квалификационных, 
дипломных работ, магистерских, кандидатских и докторских диссертаций, связанных с 
тематикой работы. 
5. Предложено техническое задание на разработку установки для локальной 
плазменной обработки холоднокатаных рулонов электротехнической анизотропной стали 
или сплавов на основе титана. 
Все запланированные работы на 6-й этап и тему в целом  выполнены в полном 
объеме. Отчет одобрен Ученым Советом Института материаловедения и металлургии  
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 о выполнении основных индикативных и программных показателей  по 
государственному контракту №02.740.11.0537 за 2010-2012 годы (1-й – 6-й этапы) 
 
И.1.1.1. Количество кандидатов  наук – исполнителей НИР, представивших докторские 
диссертации в диссертационный совет  
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кристаллической структуры меди и медных сплавов» Екатеринбург, 2010 г. Защищена 26 
марта 2010 года  на диссертационном совете Д 212.285.05 в ГОУ ВПО «УГТУ-УПИ имени 
первого Президента России Б.Н.Ельцина»  
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- аспирант Водолазский Федор Валерьевич – диссертация на соискание ученой степени 
кандидата технических наук на тему: «Формирование структуры, текстуры и свойств при 
прокатке высоколегированных титановых сплавов на основе фазы и интерметаллида 
Ti2AlNb» Екатеринбург, 2010 г. Защита состоялась 10 декабря 2010 года  на заседании 
диссертационного совета Д 212.285.04 в ФГАОУ ВПО «УрФУ имени первого Президента 
России Б.Н.Ельцина» 
- аспирант Дегтярева Ольга Федоровна – диссертация на соискание ученой степени 
кандидата технических наук на тему: Силовое и тепловое взаимодействие игл и 
деформируемого материала при прессовании трубных заготовок из алюминиевых 
сплавов», Екатеринбург, 2011г. Защита состоялась 27 мая 2011 года  на заседании 
диссертационного совета Д 212.285.04 в ФГАОУ ВПО «УрФУ имени первого Президента 
России Б.Н.Ельцина» 
 
И1.1.3. Количество студентов, аспирантов, докторантов и молодых исследователей, 
закрепленных в сфере науки, образования и высоких технологий (зачисленных в 
аспирантуру или принятых на работу в учреждения высшего профессионального 
образования, научные организации, предприятия оборонно-промышленного комплекса, 
энергетической, авиационно-космической, атомной отраслей и иных приоритетных для 
Российской Федерации отраслей промышленности) в период выполнения НИР:  
План на 2010 - 2012 гг – 12 человек  
Выполнение - 22 человека: 
1. Русакова А.Г. – студентка принята на работу лаборантом по кафедре термообработки и 
физики металлов (приказ № 786/04  от 17 мая 2010 года §2) в рамках выполнения 
госконтракта; 
2. Ершов А.А. – студент принят на работу лаборантом по кафедре термообработки и 
физики металлов (приказ № 786/04  от 17 мая 2010 года §7) в рамках выполнения 
госконтракта, поступил в аспирантуру по специальности «Обработка металлов 
давлением»; 
3. Фомин А.А. - студент принят на работу лаборантом по кафедре термообработки и 
физики металлов (приказ № 808/04  от 19 мая 2010 года §2) в рамках выполнения 
госконтракта;  
4. Осминин А.С. – студент принят на работу лаборантом по кафедре термообработки и 
физики металлов (приказ № 808/04  от 19 мая 2010 года §3) в рамках выполнения 




5. Шалаева М.С. – студентка 5-го курса принята на работу лаборантом по кафедре 
термообработки и физики металлов (приказ № 808/04  от 19 мая 2010 года §1) в рамках 
выполнения госконтракта, зачислена в аспирантуру по специальности 05.16.05. 
«Обработка металлов давлением» (приказ №1267/05 от 27.10.2010 года)  
6. Сытьков М.А. – магистрант принят на работу лаборантом по кафедре термообработки и 
физики металлов (приказ № 1065/04  от 1 июля 2010 года §16), уволен в 2011 г. в связи с 
окончанием обучения; 
7. Редикульцев А.А. – молодой ученый, к.т.н. принят на работу научным сотрудником по 
кафедре термообработки и физики металлов (приказ № 786/04  от 17 мая 2010 года §1) в 
рамках выполнения госконтракта; 
8. Котов В.В. - молодой ученый, к.т.н. принят на работу научным сотрудником по кафедре 
термообработки и физики металлов (приказ № 808/04  от 19 мая 2010 года §8) в рамках 
выполнения госконтракта; 
9. Каган И.В. – аспирант принят на работу младшим научным сотрудником по кафедре 
термообработки и физики металлов (приказ № 808/04  от 19 мая 2010 года §5) в рамках 
выполнения госконтракта; 
10. Попова М.А. – зачислена в аспирантуру по специальности 05.16.01. «Металловедение 
и термическая обработка металлов и сплавов» (приказ №1267/05 от 27.10.2010 года); 
11. Попов Н.А.  – зачислен в аспирантуру по специальности 05.16.01. «Металловедение и 
термическая обработка металлов и сплавов» (приказ №1267/05 от 27.10.2010 года); 
12. Елисеева Е.В. – студентка 4-го курса была принята на работу лаборантом по кафедре 
термообработки и физики металлов в рамках выполнения госконтракта, уволена в 2011 г. 
в связи с истечением срока трудового контракта; 
13. Дедюхин Д.В. – студент 5-го курса был принят на работу лаборантом по кафедре 
термообработки и физики металлов в рамках выполнения госконтракта, уволен в 2011 г. в 
связи с окончанием обучения;; 
14. Пагина А.А. – магистрантка принята на работу лаборантом по кафедре 
термообработки и физики металлов в рамках выполнения госконтракта; 
15. Дегтярева О.Ф. – аспирантка была принята на работу лаборантом по кафедре 
термообработки и физики металлов в рамках выполнения госконтракта, уволена в 2011 г. 
в связи с истечением срока трудового контракта; 
16. Иванова М.А. – выпускница магистратуры принята на работу лаборантом по кафедре 
термообработки и физики металлов в рамках выполнения госконтракта; зачислена в 2011 
году в аспирантуру по специальности 05.16.01. «Металловедение и термическая обработка 




17. Гадеев Д.В. – инженер принят на работу лаборантом-исследователем по кафедре 
термообработки и физики металлов в рамках выполнения госконтракта; 
18. Карабаналов М.С. -  молодой ученый, к.т.н. принят на работу научным сотрудником по 
кафедре термообработки и физики металлов в рамках выполнения госконтракта;; 
19. Гриб С.В. - молодой ученый, к.т.н. принята на работу научным сотрудником по 
кафедре термообработки и физики металлов в рамках выполнения госконтракта; 
20. Кузьмин А.А. -  студент 4-го курса был принят на работу лаборантом по кафедре 
термообработки и физики металлов в рамках выполнения госконтракта; 
21. Нарыгина И.В. - молодой ученый, к.т.н. принята на работу младшим научным 
сотрудником по кафедре термообработки и физики металлов в рамках выполнения 
госконтракта; 
22. Водолазский Ф.В. - молодой ученый, к.т.н. принят на работу младшим научным 
сотрудником по кафедре термообработки и физики металлов в рамках выполнения 
госконтракта. 
 
И 1.1.4.:  Количество исследователей – исполнителей НИР, результаты работы которых в 
рамках НИР опубликованы в высокорейтинговых российских и зарубежных журналах   
План на 2010-2012 гг – 17 человек 
Выполнение – 17 чел.: Водолазский Ф.В., Демаков С.Л., Ершов А.А., Иванова М.А., 
Илларионов А.Г., Каган И.В., Карабаналов М.С., Лобанов М.Л., Лобанова Л.В., Логинов 
Ю.Н., Осминин А.С., Попов А.А., Редикульцев М.Л., Русаков Г.М., Степанов С.И., 
Шалаева М.С., Клюева С.Ю.  
Статьи следующие: 
Российские  
1 Демаков С. Л., Водолазский Ф.В., Водолазский В.Ф., Попов А.А. Текстурное 
торможение рекристаллизации в титановом сплаве ТС6. // МИТОМ, 2010, №10, с. 32-38; 
2. Илларионов А.Г., Карабаналов М.С., Степанов С.И. Формирование структуры, фазового 
состава и свойств при термической обработке в биосовместимом титановом сплаве.  // 
МИТОМ, 2010, №10, с. 28-32; 
3 Лобанов М.Л., Редикульцев А.А., Русаков Г.М., Каган И.В., Первушина О.В. Влияние 
ориентировки зерен материала для изготовления сверхтонкой электротехнической 
анизотропной стали на ее текстуру и магнитные свойства. // Физика металлов и 




4. Русаков Г.М.,  Лобанов М.Л., Редикульцев А.А., Каган И.В. Особенности холодной 
деформации монокристалла (110)[001] сплава Fe-3%Si-0.5%Cu, связанные с 
двойникованием. // Физика металлов и металловедение. 2011. Т. 111. №5. С. 554-560. 
5. Лобанов М.Л., Русаков Г.М., Редикульцев А.А., Каган И.В. Особенности первичной 
рекристаллизации монокристалла (110)[001] сплава Fe-3%Si-0.5%Cu, связанные с 
деформационным двойникованием // Физика металлов и металловедение. 2011. Т. 111. 
№6. С. 613-618. 
6. Логинов Ю.Н., Демаков С.Л., Илларионов А.Г., Попов А.А. Влияние скорости 
деформации на свойства электротехнической меди. //Металлы, 2011, №2, с.31-39. 
7. Логинов Ю.Н., Демаков С.Л., Илларионов А.Г., Карабаналов М.С. Расчет деформаций и 
экспериментальное исследование текстуры в нагартованной медной проволоке // 
Деформация и разрушение материалов, 2011, №5, С.38-42. 
8. Русаков Г.М., Лобанов М.Л., Редикульцев А.А., Карабаналов М.С. Влияние 
специальных разориентаций на характер распределения ориентировок зерен в текстуре 
вторичной рекристаллизации электротехнической анизотропной стали. //Известия ВУЗов. 
Черная металлургия. 2011. №. 5. С. 35-38. 
9. Лобанов М.Л., Русаков Г.М., Редикульцев А.А., Карабаналов М.С., Лобанова Л.В.  
Полосы сдвига в техническом сплаве Fe-3%Si-0.5Cu и кристаллографические аспекты их 
образования  // Известия ВУЗов. Черная металлургия. 2011. №.7 С. 42-47. 
10. Лобанов М.Л., Русаков Г.М., Редикульцев А.А. Электротехническая анизотропная 
сталь. Часть I. История развития // МиТОМ. 2011. № 7. С. 18-25. 
11. Лобанов М.Л., Русаков Г.М., Редикульцев А.А. Электротехническая анизотропная 
сталь. Часть II. Современное состояние. // МиТОМ. 2011. № 8. С. 3-7. 
12. Логинов Ю.Н., Антоненко Л.В. Управление средней скоростью деформации при 
прессовании сплошных заготовок. // Обработка материалов давлением: КШП ОМД. 2011. 
N 2. С.34-37. 
13. Логинов Ю.Н., Еремеева К.В. Влияние типа пластической деформации на 
видоизменение одиночной поры. //Деформация и разрушение материалов, 2011, № 4. 
С.40-44. 
14. Логинов Ю.Н., Илларионов А.Г., Демаков С.Л., Иванова М.А., Мысик Р.К., Зуев А.Ю. 
Неоднородность структуры непрерывнолитой меди. //Литейщик России, 2011, №11. С.28-
32. 
15. Логинов Ю.Н., Шалаева М.С., Овчинников А.С. О гипотезе разрушения структуры 
внутренней поверхности капиллярных медных трубок  при волочении// Обработка 




16. Логинов Ю.Н., Илларионов А.Г., Клюева С.Ю., Иванова М.А. Деформации и 
структура металла при холодной стыковой сварке медных заготовок. //Известия вузов. 
Цветная металлургия. 2012 №1, с.37-44. 
17. Каменецкий Б.И., Логинов Ю.Н., Кругликов Н.А. Влияние условий бокового подпора 
на пластичность магния при холодной осадке// Технология легких сплавов, 2012, №1, 
с.86-92. 
18. Логинов Ю.Н., Ершов А.А. Влияние вида кривой упрочнения на локализацию 
деформации при осадке титановых сплавов. //Титан, 2012, №1, с. 22-28. 
19. Логинов Ю.Н., Осминин А.С., Копылова Т.П. Исследование изменения 
относительного сужения кислород содержащей медной проволоки по маршруту 
волочения// Заготовительные производства в машиностроении, 2012, №5, с.29-32 
20. Демаков С.Л., Иванова М.А., Илларионов А.Г., Логинов Ю.Н. Текстурообразование на 
этапах изготовления медной проволоки. // Кабели и провода, 2012, №2. С.8-12 
Зарубежные 
- Rusakov G.M., Lobanov M.L., Redikultsev A.A. and Kagan I.V. Retention of the Twinning 3 
Misorientation in the Process of Lattice Transformation during Cold Rolling of a Fe3pctSi Single 
Crystal // Metallurgical and materials transactions A. 2011. V. 42. №.6. P. 1435-1438. 
 
П.1.1.1. Количество докторов наук – исполнителей НИР, работающих в научной или 
образовательной организации на полную ставку, принявших участие в работах в течение 
всего срока реализации НИР   
План 2010-2012 гг – 2 чел. 
Выполнение -  2 чел. 
1.  Попов А.А. - д.т.н., профессор; 
2. Логинов Ю.Н. - д.т.н., профессор; 
 
П.1.1.2. Количество молодых кандидатов наук – исполнителей НИР, работающих в 
научной или образовательной организации на полную ставку, принявших участие в 
работах в течение всего срока реализации НИР (как правило, соискателей ученой степени 
доктора наук) 
План на 2010-2012 гг – 7 чел. 
Выполнение – 10 чел.  
1. Гриб С.В. – доцент, к.т.н.; 
2. Карабаналов М.С. – доцент, к.т.н.; 




4. Майсурадзе М.В. – доцент, к.т.н. – работал до 3-го этапа; 
5. Юровских М.С. – доцент, н.с., к.т.н.; 
6. Рыжков М.А. - доцент, м.н.с., к.т.н.; 
7. Алексеева Т.А. – доцент, к.х.н. – работала до 3-го этапа; 
8. Нарыгина И.В. – доцент, к.т.н 
9. Степанов С.И. – м.н.с., к.т.н.  
10. Водолазский Ф.В. – доцент, к.т.н. 
 
П.1.1.3. Количество аспирантов, принявших участие в работах в течение всего срока 
реализации НИР  
План 2010-2012 гг – 4 чел. 
Выполнение -  11чел. 
1. Голоднов А.В. (защитился 26.03.2010 года) 
2. Смирнов С.Л. (защитился 28.05.2010 года) 
3. Водолазский Ф.В. (защитился 10.12.2010 года) 
4. Каган И.В. – закончил обучение, занимается оформлением диссертации 
5. Гадеев Д.В. – закончил обучение в июне 2012 г, занимается оформлением диссертации  
6. Попова М.А. 
7. Попов Н.А. 
8. Шалаева М.С. 
9. Дегтярева О.Ф. (защитилась 27.05.2011 года) 
10. Иванова М.А. 
11. Ершов А.А. 
 
П.1.1.4. Количество студентов, принявших участие в работах в течение всего срока 
реализации НИР  
План на 2010-2012 г – 10 чел. 
Выполнение – 13 чел.: 
1. Ершов А.А. – студент группы Мт-56082, поступил в аспирантуру УрФУ 
2. Фомин А.А. – студент группы Мт-57082, поступает в аспирантуру; 
3. Шалаева М.С. – студентка группы Мт-55082, поступила в аспирантуру УрФУ; 
4. Елисеева Е.В. – студент группы Мт-57082, окончила обучение; 
5. Колосова Е.В. – магистрантка группы МтМ-290706, поступила в аспирантуру УрФУ 
6. Сытьков М.А. – магистрант группы МтМ-290706, окончил обучение; 




8. Попов Н.А. – магистрант группы МтМ-289075, поступил в аспирантуру УрФУ; 
9. Русакова А.Г. – студентка Рт-507, окончила обучение; 
10. Пагина А.А. – магистрантка группы МтМ-200706, окончила обучение; 
11. Осминин А.С. – студент группы Мт-55082, после окончания университета уехал на 
стажировку во Францию, поступил в аспирантуру; 
12. Дедюхин Д.В. – студент группы Мт-56082, окончил обучение. 
13. Кузьмин А.А. – бакалавр группы Мт-48073, поступил в магистратуру 
 
П.1.1.5. Доля привлеченных на реализацию НИР внебюджетных средств от объема 
средств федерального бюджета 
План на 2010-2012 гг – 25%. 
Выполнение по 1-6-му этапу – 50% (общий объем внебюджетных средств по 1-6-му этапу 
за 2010-2012 год  – 3,0 млн. рублей, в том числе за 6-й этап – 1,4 млн. руб, бюджетные 
средства за 1-6-й этап – 6,0 млн. рублей); 
 
П.1.1.6. Доля фонда оплаты труда молодых участников НИР (молодых кандидатов наук, 
аспирантов и студентов) в общем объеме фонда оплаты труда по НИР 
План на 2010-2012 гг – 50% 
Выполнение – 50% . 
 
Руководитель госконтракта, 
проректор по науке,  
профессор, д.т.н.        Попов А.А. 
